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Festko¨rper lassen sich in zwei Klassen einteilen, je nachdem, ob eine langreichweitige
Ordnung ihrer elementaren Bausteine vorhanden ist: entweder erfolgt eine regelma¨ßige
Anordnung in einem Kristallgitter oder es herrscht eine mikroskopische Struktur vor, die
der von Flu¨ssigkeiten a¨hnlich ist (amorph). Letzteres kann bei der Herstellung erreicht
werden, indem die Struktur einer Schmelze eingefroren wird. Dazu sind, abha¨ngig von
ihrer atomaren Beweglichkeit, unterschiedlich hohe Abku¨hlgeschwindigkeiten notwendig.
Die seit altersher bekannten silicatischen Gla¨ser beno¨tigen nur geringe Ku¨hlraten, so
daß daraus Materialien mit entsprechend großen Dimensionen hergestellt werden ko¨nnen.
Metalle hingegen erfordern generell sehr hohe Abku¨hlraten, wodurch diese erst ab 1960
[1] und zudem lange Zeit nur als Ba¨nder mit einer Dicke von einigen zehn Mikrometern
herstellbar waren.
Dadurch beschra¨nkten sich die Anwendungen von amorphen Legierungen im wesent-
lichen auf Schutzschichten gegen Verschleiß (z. B. Armacor [2, 3]) und die unter dem
Namen Metglas vertriebenen amorphen Metalle, die je nach Verwendungszweck auf un-
terschiedlichen Komponenten basieren, z. B. fu¨r speziﬁsche magnetische Eigenschaften
auf Eisen und Kobalt [4].
Das erste metallische Glas mit einer Dicke von 3mm, PdNiP, wurde 1982 herge-
stellt [5], fand aber aufgrund seiner teuren Komponente Palladium nur wenig Beachtung.
Fu¨r die industrielle Anwendung geeigneter waren die Multikomponenten-Legierungen,
die innerhalb des letzten Jahrzehntes entwickelt wurden. Durch die Kombination be-
stimmter Metalle ist es gelungen, die erforderliche Abku¨hlgeschwindigkeit soweit zu be-
schra¨nken, daß nun auch metallische Gla¨ser mit Abmessungen im cm-Bereich in allen drei
Dimensionen produziert werden ko¨nnen (sog. metallische Massivgla¨ser). Dadurch sind
amorphe metallische Legierungen fu¨r technische Anwendungen interessant geworden, da
sie eine vorteilhafte Kombination von Eigenschaften kristalliner Metalle und silicatischer
Gla¨ser bieten [6]. Sie zeichnen sich u.a. zumeist durch eine hohe mechanische Festigkeit,
hohe Bruchza¨higkeit und gute Korrosionsresistenz aus [7]. Erste Anwendungen umfassen
Sportartikel und Komponenten im Flugzeugbau (siehe Abschnitt 2.3.3).
Bei den Anwendungen ist zu beachten, daß Werkstoﬀe aus Massivglas sich nicht in
einem thermodynamischen Gleichgewichtszustand beﬁnden. Bei ho¨heren Temperaturen
ko¨nnen diese kristallisieren und verlieren damit ihre besonderen Eigenschaften. Die ther-
mische Instabilita¨t der Materialien ist damit ein wesentlicher limitierender Faktor. Ent-
scheidend fu¨r die Umwandlung der atomaren Struktur in den kristallinen Zustand ist im
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allgemeinen die Diﬀusion. Deren Versta¨ndnis ist sowohl fu¨r die Weiterentwicklung der
Massivgla¨ser als auch grundlegend von Interesse.
Ziel dieser Arbeit ist es, Aussagen u¨ber die Diﬀusion in Massivgla¨sern im Vergleich zu
konventionellen amorphen Legierungen am Beispiel der Legierung NixZryAlz zu erhal-
ten. Anhaltspunkte fu¨r die zugrundeliegenden Diﬀusionsmechanismen ko¨nnen aus einer
Reihe von Untersuchungen gewonnen werden [8]:





Da fru¨here Messungen bezu¨glich der einzelnen Teilbereiche an unterschiedlichen Ma-
terialien teils widerspru¨chliche Ergebnisse lieferten, erfolgten hier alle Untersuchungen
an einem Legierungssystem. Der Hauptaspekt lag dabei auf dem erstgenannten Bereich,
d. h. auf einer gezielten Variation der Zusammensetzung der Komponenten des Massiv-
glases sowie der Untersuchung von deren Einﬂuß auf die Diﬀusion. Dieses ist bisher nur
fu¨r bina¨re Legierungen durchgefu¨hrt worden.
Zur Messung aller Eﬀekte mit Proben, die auf die gleiche Art hergestellt sind, und
mittels derselben Analysetechnik ist die Untersuchung der Diﬀusion von Fremdatomen
(Tracern) in Du¨nnschichtsystemen die geeignete Wahl. Eine Probengeometrie, die einen
in der Matrix vergrabenen Tracer entha¨lt, wird allen experimentellen Anforderungen ge-
recht. Die Herstellung der amorphen metallischen Legierungen erfolgte somit als du¨nne
Schichten mittels der Molekularstrahlepitaxie, die Analyse mit der Sekunda¨rionenmas-
senspektrometrie.
Neben den genannten experimentellen Verfahren gewinnt man Aufschlu¨sse u¨ber die
atomaren Prozesse wa¨hrend der Diﬀusion durch molekular-dynamische Simulationen.
Diese sind im Rahmen des DFG-Schwerpunktprogrammes ”Unterku¨hlte Metallschmel-
zen: Phasenselektion und Glasbildung“ [9], welches auch diese Arbeit gefo¨rdert hat,




Unter einem Glas versteht man im weitesten Sinne ein thermodynamisch instabiles Ma-
terial, in dem ein Zustand eingefroren ist, der einem Gleichgewichtszustand entspricht,
welcher bei ho¨heren Temperaturen (oder anderen externen Parametern) mo¨glich ist [11].
Das System beﬁndet sich in einem Zustand mit einer gegenu¨ber dem Gleichgewicht
erho¨hten freien Enthalpie. Diese Deﬁnition bezieht auch kristalline Materialien ein, die
sich damit in einer anderen Eigenschaft als der Struktur, z. B. der magnetischen, vom
Gleichgewicht unterscheiden.
Bezogen auf die metallischen Gla¨ser ist der relevante Zustand die atomare Struktur,
die im Festko¨rper der bei einer ho¨heren Temperatur, d. h. einer Flu¨ssigkeit entspricht.




Ob eine Probe bei ihrer Herstellung eine amorphe1 oder eine kristalline Struktur aus-
bildet, ha¨ngt von zwei Faktoren ab: der Thermodynamik und der Kinetik. Um einen
amorphen Festko¨rper herzustellen, beno¨tigt man ein Ausgangssystem, dessen freie Ent-
halpie Gi ho¨her liegt als die des zu bildenden Glases, Ga. Dieses kann durch Verwendung
von Flu¨ssigkeiten oder Da¨mpfen als Ausgangsmaterialien geschehen oder durch kristal-
line Proben, die eine chemische Inhomogenita¨t aufweisen, siehe Abschnitt 2.1.2. Damit
das System sich nicht in die energetisch tiefer gelegene kristalline Phase (Gx) umwan-
delt, sondern, einmal in dem metastabilen, amorphen Zustand angelangt, dort bleibt,
sind folgende kinetischen Bedingungen zu erfu¨llen: die Reaktionszeit der Umwandlung
vom Ausgangs- in den amorphen Zustand τi→a muß sowohl erheblich ku¨rzer sein als die
der direkten Umwandlung in den energetisch tiefer gelegenen kristallinen Zustand Gx,
τi→x, als auch ku¨rzer als der U¨bergang τa→x [12].
Die kritische Ku¨hlrate, um die Kristallisation zu vermeiden, kann man an dem sog.
Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm ablesen, das in Abbildung 2.1 schematisch dar-
gestellt ist. In dem ZTU-Diagramm sind die Grenzlinien zwischen Schmelze (Tl: Liqui-
1Im weiteren werden die Begriﬀe nichtkristallin, amorph und glasartig synonym verwendet.
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dustemperatur bzw. Tm: Schmelztemperatur), unterku¨hlter Schmelze, Glas (Tg: Glas-
u¨bergangstemperatur) und Kristall (Tx: Kristallisationstemperatur) eingezeichnet. Die
Kristallisation wird vermieden, sofern die Grenzlinie zur kristallinen Phase nicht ge-
schnitten wird (gestrichelte Linie).
Abbildung 2.1: Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm, schematisch, aus [13]
Zwei temperaturabha¨ngige Faktoren sind fu¨r die Kristallisation wichtig, die kombi-
niert den typisch ”nasenfo¨rmigen“ Verlauf der Grenze der Kristallisationstemperatur
bestimmen: zum einen wird mit zunehmender Unterku¨hlung die treibende Kraft fu¨r eine
Umwandlung in den kristallinen Zustand gro¨ßer, d. h. die Diﬀerenz in der Gibbschen
freien Energie ∆G der beiden Phasen nimmt zu. Zum anderen vermindert sich mit ab-
nehmender Temperatur die Beweglichkeit der Atome, die fu¨r eine Umordnung derselben
wichtig ist.
Fu¨r eine Umgehung der Kristallisation ist neben einer schnellen Abku¨hlung eine kleine
zu durchlaufende Temperaturdiﬀerenz hilfreich, d. h. Tm und Tg sollten mo¨glichst nahe





sollte mo¨glichst groß sein. Deren Werte fu¨r Massivgla¨ser liegen im Bereich von etwa 0.55
bis 0.7, siehe Abbildung 2.2.
Auf die Kriterien, die ein amorphes Metall zu einem Massivglas werden lassen, wird
in Abschnitt 2.3.1 eingegangen.
4
2 Metallische Gla¨ser
Abbildung 2.2: Beziehung zwischen kritischer Ku¨hlrate zur Glasbildung (Rc), maxima-
ler Probendicke (tmax) und relativer Glastemperatur (tg) fu¨r metallische
Massivgla¨ser, aus [14]
2.1.2 Verfahren
Die ga¨ngigen Methoden, amorphe metallische Proben herzustellen, sind in Abbildung 2.3
zusammengestellt. Am gebra¨uchlichsten sind die zwei Wege, die ungeordnete Struktur
einer Flu¨ssigkeit oder eines Gases einzufrieren oder ausgehend von einem kristallinen
Material dessen Struktur zu zersto¨ren. Zur ersten Klasse za¨hlen die zwei am ha¨uﬁg-
sten genutzten Methoden, das Schmelzspinnverfahren und die Kondensation metallischer
Da¨mpfe. In beiden Fa¨llen lassen sich so die hohen Abku¨hlraten erreichen, die in der Re-
gel notwendig sind, um eine weitreichende Ordnung der Probenatome bei der Erstarrung
zu verhindern.
Zur Nutzung des Kristall-Glas-U¨bergangs werden ha¨uﬁg Zwei- oder Mehrschichtsy-
steme aus kristallinen Ausgangsmaterialien getempert, wobei die eine Komponente er-
heblich schneller diﬀundiert als die andere, so daß eine langreichweitige Diﬀusion jener
Komponente erfolgen kann, ohne daß die Bildung intermetallischer Phasen erfolgt [16].
Von entscheidender Bedeutung sind dabei die Korngrenzen der nichtbeweglichen Kompo-
nente, an denen sich die amorphe Phase bildet [12,17]. Andere Varianten zur Herstellung
sind das Ionenmischen kristalliner Schichtsysteme und das mechanische Legieren.
Weitere Wege zu amorphen Metallen sind unter anderem die elektrolytische Abschei-
dung einer phosphorsauren wa¨ssrigen Lo¨sung, die allerdings nur fu¨r Eisen, Nickel und
Kobalt bedeutsam ist [15], sowie die Pyrolyse [18].
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Abbildung 2.3: Herstellungsmethoden amorpher Metalle, aus [15]
2.2 Eigenschaften
Wie in Abbildung 2.1 dargestellt, wird bei der Abku¨hlung zuerst der Bereich der un-
terku¨hlten Schmelze durchlaufen; deren Unterschied zum Glaszustand ist ersichtlich an-
hand des Verlaufes des Volumens in Abha¨ngigkeit von der Temperatur, dargestellt in
Abbildung 2.4. Bei der Abku¨hlung unter den Schmelzpunkt Tm kristallisiert die Pro-
be im allgemeinen, wobei das Volumen drastisch abnimmt. Mit sinkender Temperatur
reduziert sich das Volumen weiter, allerdings nicht so stark wie vorher, da der Tempe-
raturausdehnungskoeﬃzient fu¨r den Kristall kleiner ist im Vergleich zu dem der Flu¨ssig-
keit. Findet hingegen keine Kristallisation statt, so bleibt zuna¨chst die Steigung dV/dT
erhalten, d. h. man gelangt in den Bereich der unterku¨hlten Schmelze. Bei der Glasu¨ber-
6
2 Metallische Gla¨ser
gangstemperatur Tg ist es dann nicht mehr mo¨glich, das Volumen so stark wie bisher mit
der Temperatur zu reduzieren, und die Steigung gleicht sich der des kristallinen Falles
an, wobei der Absolutwert allerdings ho¨her liegt. Den Unterschied im Volumen zwischen
dem Kristall und dem Glas bezeichnet man als freies Volumen.
Abbildung 2.4: Temperaturabha¨ngigkeit des Volumens, schematisch
2.2.1 Relaxation
Je nach den Herstellungsmethoden, d. h. in Abha¨ngigkeit von der Abku¨hlrate, wird ein
unterschiedliches Maß an u¨berschu¨ssigem Volumen eingeschreckt. Ist die Abku¨hlung
langsamer (Glas 2 in Abbildung 2.4), so ist es auch noch bei tieferen Temperaturen
mo¨glich, die Gleichgewichtsstruktur der dieser Temperatur entsprechenden Flu¨ssigkeit
anzunehmen.
Die U¨berfu¨hrung eines Glases mit einem ho¨heren Anteil freien Volumens (Glas 1 in
Abbildung 2.4) in den Zustand mit dem minimierten freien Volumen ist mittels einer
Wa¨rmebehandlung mo¨glich. Ein solches Glas nennt man strukturell relaxiert. Es existiert
eine Reihe weiterer physikalischer und mechanischer Eigenschaften, die von der Relaxa-
tion betroﬀen ist, von denen sich einige auch reversibel mit der Temperatur a¨ndern (eine
U¨bersicht bietet [18]). Die Diﬀusionsgeschwindigkeit, die fu¨r die vorliegenden Arbeit von




Wie oben an Abbildung 2.4 beschrieben, ist der Glasu¨bergang charakterisiert durch eine
A¨nderung in der Temperaturabha¨ngigkeit einiger Eigenschaften wie Volumen oder Ent-
halpie. Dabei ist die Glasu¨bergangstemperatur abha¨ngig von der Ku¨hl- bzw. Heizrate:
Je ho¨her diese ist, bei desto ho¨heren Temperaturen liegt auch Tg.
Eine Festlegung des Glasu¨bergangs bezieht sich auf die Viskosita¨t: Die Glasu¨bergangs-
temperatur ist dadurch gekennzeichnet, daß bei dieser die Viskosita¨t η = 1013 dPa s =
1013 Poise betra¨gt. Hier liegt auch zumeist ein Wendepunkt in der Temperaturabha¨ngig-
keit der Viskosita¨t: Mit steigender Temperatur nimmt η erst gering ab, dann sta¨rker,








mit den Konstanten A, B und T0, wobei letztere einen Wert von etwa 2/3Tg besitzt.
Andere mathematische Beschreibungen ﬁnden sich in [22].








u¨ber- und unterhalb des Glasu¨bergangs unterschiedlich; in ersterem Fall ist sie ho¨her.
Die Gro¨ße der Temperaturdiﬀerenz ∆T (auch ∆Tx genannt) zwischen der Kristal-
lisationstemperatur und der Glasu¨bergangstemperatur ist von Legierung zu Legierung
verschieden, kann jedoch fu¨r metallische Massivgla¨ser um 100K erreichen, siehe Ab-
bildung 2.5. Aufgrund ihrer Stabilita¨t gegenu¨ber der Kristallisation ist die unterku¨hlte
Schmelze experimentell zuga¨nglich fu¨r die Untersuchung zahlreicher Eigenschaften.
2.3 Massivgla¨ser
Eine Deﬁnition, ob eine amorphe Legierung in die Klasse der Massivgla¨ser fa¨llt, lautet,
daß sie in (allen drei) Dimensionen gro¨ßer als 1mm herstellbar ist [23]. Mit der zunehmen-
den Gro¨ße verbunden ist eine Abnahme der kritischen Ku¨hlrate (siehe Abbildungen 2.2
und 2.5). Wa¨hrend reine Elemente eine Abku¨hlgeschwindigkeit von 1012–1013K/s beno¨ti-
gen (berechnete Werte [18]), liegt diese fu¨r gewo¨hnliche amorphe Legierungen bei einer
Gro¨ßenordnung von 106K/s. Diese Erfordernis begrenzt die mo¨glichen Dimensionen der
hergestellten Legierungen auf du¨nne Ba¨nder bzw. Schichten. Proben aus der Klasse der
Massivgla¨ser sind mit erheblichen geringeren Abku¨hlraten von lediglich 0.1K/s amorph
herstellbar2 [26]. Daher ko¨nnen alle drei Dimensionen im cm-Bereich liegen, wobei ge-
2Die niedrige Ku¨hlrate wird erreicht mit B2O3 als Flußmittel (ﬂuxed in Abbildung 2.5), wodurch die
heterogene Keimbildung unterdru¨ckt wird [24,25].
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Abbildung 2.5: Beziehung zwischen kritischer Ku¨hlrate zur Glasbildung (Rc), maximaler
Probendicke (tmax) und Temperaturdiﬀerenz ∆T fu¨r metallische Mas-
sivgla¨ser, aus [14]
genwa¨rtig in einer Ausdehnungsrichtung nicht mehr als ca. 10 cm mo¨glich sind (siehe
Abbildung 2.2 und 2.5, [27]).
2.3.1 Kriterien
Die Tendenz zur Glasbildung ha¨ngt von mehreren Faktoren ab; wenn auch die eindeutige
Festlegung der Kriterien nicht gekla¨rt ist3, so existieren doch einige empirische Regeln
fu¨r die Herstellung eines Massivglases (die fu¨r die meisten Systeme gelten, nicht aber fu¨r
die Kombination spa¨te U¨bergangsmetalle und Metalloid, siehe Abschnitt 2.3.2) [7]:
• aus mehreren Elementen bestehend (mindestens drei)




There are almost as many criteria for glass formation as there are for the good life, and almost as
little agreement among protagonists as to which are to be preferred.“ [18]
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Bei Vorliegen dieser Merkmale ergibt sich dann
• ein ”tiefes“ Eutektikum im Phasendiagramm der Legierungen
• eine große Diﬀerenz zwischen Glasu¨bergangs- und Kristallisationstemperatur
die bisweilen als weitere Kriterien genannt werden [28].
Aus den obigen Regeln erkla¨rt sich die Stabilisierung der unterku¨hlten Schmelze und
die hohe Glasbildungsfa¨higkeit wie folgt: Die Kombination mehrerer Elemente, deren
Radien sich um mehr als 12% [29] unterscheiden, fu¨hrt zu einer hohen Packungsdichte
der Atome. Dieses la¨ßt sich daran erkennen, daß der Dichteunterschied von amorphen
und kristallinen Phasen gering ist. So betra¨gt die Diﬀerenz bei Zr60Al10Cu30 z. B. nur
0.3% [29]. Eine negative Mischungsenthalpie ist ein Zeichen fu¨r die Ausbildung einer
chemischen Nahordnung, d. h. die Bevorzugung bestimmter na¨chster Nachbarn der Ato-
me [30]. Ist nun diese atomare Konﬁguration deutlich von der der kristallinen Phase
verschieden, d. h. es gibt signiﬁkante Unterschiede in den Koordinationszahlen, so fu¨hrt
dieses bei einer homogenen Verteilung der Bestandteile zu einer hohen Grenzﬂa¨chen-
energie fest/ﬂu¨ssig. Konzentrationsﬂuktuationen ko¨nnen fu¨r die Nukleation intermetal-
lischer Phasen hilfreich sein; die Wahrscheinlichkeit, eine solche zu bilden, verringert sich
jedoch mit der Zahl der Komponenten [31], zumal sich fu¨r komplexere Legierungen keine
einfachen stabilen Phasen ﬁnden lassen (
”
confusion by design“ [32]). Folglich wird die
Nukleation der kristallinen Phase unterdru¨ckt.
Aufgrund der erwa¨hnten ho¨heren Packungsdichte ist die Diﬀusion vermindert, so daß
eine Umordnung der Atome schwierig ist. Diese ist aber fu¨r die Kristallisation erforder-
lich, insbesondere auch langreichweitig; somit wird auch das Wachstum der kristallinen
Phase behindert. Insgesamt gesehen fu¨hrt dieses zu hohen Kristallisationstemperaturen
der Legierungen und einer hohen relativen Glastemperatur (Gleichung (2.1)).
2.3.2 Massivglassysteme
Den obigen U¨berlegungen bezu¨glich der Anzahl und Gro¨ße der Elemente folgend sind
alle Massivgla¨ser zumindest terna¨re Systeme. Die meisten Legierungen bestehen zudem
aus drei unterschiedlichen Komponenten; diese lassen sich anhand ihrer Komponenten
in fu¨nf Klassen einteilen (LTM: spa¨tes U¨bergangsmetall, ETM: fru¨hes U¨bergangsmetall,
Ln: Lanthanoid) [14]:
1. ETM (oder Ln), Al, LTM
2. LTM, ETM, Metalloid
3. LTM, Al/Ga, Metalloid




Bei den ersten vier Gruppen sind die oben genannten Kriterien anwendbar; die fu¨nfte
Gruppe (z. B. PdCuNiP) vereint nur zwei verschiedene Komponenten im obigen Sinne,
erreicht jedoch einen der bisher ho¨chsten Probendurchmesser (75mm), siehe Abbildun-
gen 2.2 und 2.5. Die ausgezeichnete Glasbildungstendenz dieser Gruppe wird zuru¨ck-
gefu¨hrt auf das Vorliegen zweier unterschiedlicher clusterartiger Einheiten, in denen sich
Metall-Metalloidpaare mit einer starken Bindung ausbilden, die nur schwer umgeordnet
werden ko¨nnen [14].
Eine Vielzahl von Massivgla¨sern der Gruppen 1–3 und 5 wurde im Rahmen des Inoue
Superliquid Glass Project [33] erforscht, darunter insbesondere auch die Systeme Zr-Al-
TM und ZrAlNiCu bis hin zu noch komplexeren Legierungen (z. B. NiCoFeCrMoNbPB
[34]).
Der prominenteste Vertreter der Gruppe 4 ist Vitreloy, ein am California Institute of
Technology entwickeltes Legierungssystem aus Zirkonium, Beryllium, Kupfer, Titan und
Nickel, mit der Zusammensetzung (Zr1−xTix)a(Cu1−yNiy)bBec unter einer weitreichen-
den Variation der Parameter a, b, c, x und y [35]. Bei diesem erkla¨rt sich die Verwendung
von Beryllium - trotz seiner Toxizita¨t [36] - durch den Einﬂuß der Elementgro¨ße: es ist
das kleinste metallische Atom.
Vitreloy kombiniert eine hohe Dichte mit der doppelt so hohen Zugfestigkeit und Ha¨rte
im Vergleich zu Titan, einer hohen Bruchza¨higkeit und einer hervorragenden Resistenz
gegen Verschleiß und Korrosion [37].
2.3.3 Anwendungen
Die herko¨mmlichen amorphen Metalle ﬁnden Verwendung neben den in Abschnitt 1
genannten Verschleißschutzschichten z. B. als Schreib- und Leseko¨pfe fu¨r Magnetba¨nder
[38] oder in Sicherungsetiketten [39].
Aus Massivgla¨sern existieren bisher einige Produkte, z. B. aus Vitreloy Golfschla¨ger
von Liquidmetal Golf [40] und Flugzeugturbinenkomponenten von Howmet [41] sowie
eisen-basierte Magnete in Motoren [42].
Daneben wird der Einsatz in folgenden Gebieten untersucht: als weitere Sportarti-
kel wie Tennisschla¨ger, Komponenten fu¨r Fahrra¨der (Speichen und Rahmen) [2] oder
Ski [42], als Material fu¨r Achslager [43] und Federn [42], Substrate fu¨r Festplatten [44],
chirurgische Instrumente und biokompatible Implantate [2, 37, 43, 45], im Flugzeugbau
[43,46] und, in Form von Kompositen, als panzerbrechende Waﬀen [47–49] und schußsi-
chere Westen [42].
Zwei Vorteile sind zu nennen bei der Verwendung von Massivgla¨sern: zum einen kann
je nach Einsatzzweck die Zusammensetzung der Legierung gea¨ndert werden; da das Mas-
sivglas im allgemeinen u¨ber einen großen Konzentrationsbereich amorph herstellbar ist,
ko¨nnen somit die physikalischen Eigenschaften gezielt beeinﬂußt werden. Zum anderen ist
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eine hervorragende Bearbeitbarkeit im Zustand der unterku¨hlten Schmelze gegeben [50],
die in Verbindung mit den geringen kritischen Ku¨hlraten zur Herstellung bzw. Formge-
bung den Einsatz von Verfahren aus der Kunststoﬀverarbeitung erlaubt.
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Diﬀusion tritt in einem System auf, wenn es dadurch seine Gibbsche freie Energie ver-
ringern kann. In den meisten Fa¨llen fu¨hrt dieses zu einem Teilchenﬂuß entgegen einem
vorhandenen Konzentrationsgradienten. Die atomaren Mechanismen, auf denen die Dif-
fusion beruht, werden in Abschnitt 3.2 erla¨utert.
3.1 Pha¨nomenologische Beschreibung
Der Ausgleich eines Konzentrationsgefa¨lles durch einen Teilchenﬂuß  wird beschrieben
durch das erste Ficksche Gesetz [51]:
 = −D grad C (3.1)
Der Diﬀusionskoeﬃzient D ist im allgemeinen richtungsabha¨ngig, d. h. ein Tensor 2. Stu-
fe; in kubischen Kristallen und isotropen Medien, insbesondere auch Gla¨sern, ist D




+ div  = 0 (3.2)
folgt aus Gleichung (3.1) das zweite Ficksche Gesetz:
∂C
∂t
= div D grad C (3.3)
Je nach den vorhandenen Rand- und Anfangsbedingungen existieren verschiedene Lo¨sun-
gen, dargestellt z. B. in [52]. Bei der Beschra¨nkung auf ein eindimensionales Problem
(x-Richtung) und einem orts- bzw. konzentrationsunabha¨ngigen Diﬀusionskoeﬃzienten







Im Spezialfall einer anfangs sehr du¨nnen (im Idealfall deltafo¨rmigen) Tracerschicht in der















Dabei istM die Menge des eingebrachten Tracers, t die Diﬀusionszeit und x der Abstand
vom urspru¨nglichen Ort des Tracers (x0). Es bildet sich also eine Gaußverteilung aus,




D. h. durch die Messung der Konzentrationsverteilung la¨ßt sich bei bekannter Diﬀusi-
onszeit t der Diﬀusionskoeﬃzient D bestimmen. Gleichung (3.5) ist nur gu¨ltig, solange
die Schichtdicke s des Tracers klein ist gegenu¨ber der mittleren Diﬀusionsweite [8].



























D. h. in diesem Fall wird der Diﬀusionskoeﬃzient ermittelt u¨ber die Diﬀerenz der beiden




(σ2nachher − σ2vorher) (3.9)
Im Vergleich mit Gleichung (3.8) ist also σ2vorher=σ
2 und σ2nachher=σ
2 + 2Dt.
Bei einer großen Verbreiterung der Tracerschicht ist die Anfangsbreite vernachla¨ssig-
bar, und Gleichung (3.8) geht u¨ber in Gleichung (3.5).
3.2 Atomare Mechanismen
In kristallinen Materialien ﬁndet die Diﬀusion u¨ber Platzwechselvorga¨nge statt; dabei
kann je nach Beteiligung von atomaren Gitterdefekten unterschieden werden zwischen di-
rekten Diﬀusionsmechanismen (ohne Einbeziehung von Fehlstellen) und indirekten (ent-
sprechend mit).
Als Beispiel des erstgenannten ist vor allem der interstitielle Mechanismus zu nen-
nen, bei dem der Diﬀusor zwischen den Gitterpla¨tzen des Kristalles sitzt, d. h. die Zwi-
schengitterpla¨tze bilden das Diﬀusionsgitter. Interstitielle Diﬀusion ist somit gewo¨hnlich
erheblich schneller als die u¨ber andere Mechanismen und vor allem fu¨r kleine Atome re-
levant. Daneben sind zu dieser Gruppe der direkte Austausch benachbarter Atome und
Ringmechanismen zu za¨hlen.
Die wichtigsten Vertreter der indirekten Diﬀusionmechanismen sind die Leerstellen-
bzw. Doppelleerstellendiﬀusion; in einigen Fa¨llen, wie bei Silicium, sind auch Eigenzwi-




Bei einem Sprung eines Atoms ist eine Potentialbarriere zu u¨berwinden; die Wahrschein-
lichkeit dafu¨r ist gegeben durch einen Boltzmannfaktor, der zum Arrheniusgesetz der
Diﬀusion fu¨hrt:





D. h. der Diﬀusionskoeﬃzient selbst la¨ßt sich aufteilen in einen Pra¨exponentialfaktor
D0 und einen temperaturabha¨ngigen Anteil, der die Aktivierungsenthalpie ∆H beinhal-
tet. Bei einer Auftragung des Logarithmus der Diﬀusivita¨t gegen die reziproke Tempe-
ratur T−1 erha¨lt man eine Gerade, deren Achsenschnittpunkt fu¨r T−1 → 0 D0 ergibt,
wa¨hrend sich ∆H aus der Steigung ermitteln la¨ßt.
Eine na¨here Betrachtung fu¨hrt zu einer weiteren Aufschlu¨sselung des Pra¨exponential-
faktors D0, in dem mehrere Parameter kombiniert sind. Nach der Einstein-Smoluchow-
ski-Beziehung ist der Diﬀusionskoeﬃzient proportional zum mittleren Verschiebungs-
quadrat des diﬀundierenden Teilchens [55]; in jenem setzt man im allgemeinen fu¨r die
Sprungweite r die Gitterkonstante a ein. Eine Verringerung der statistischen Sprung-
wahrscheinlichkeit durch einen sofortigen Ru¨cksprung des Teilchens wird durch den Kor-
relationsfaktor f beru¨cksichtigt. Die Wahrscheinlichkeit fu¨r einen Sprung ist einerseits
abha¨ngig von der Zahl der mo¨glichen Sprungziele und der Anordnung der Atome, denen
mit der Einfu¨hrung eines Geometriefaktors β Rechnung getragen wird, andererseits von
der Sprungfrequenz ν. Diese la¨ßt sich beschreiben durch die Anlauﬀrequenz ν0 und die
Wahrscheinlichkeit, die Energiebarriere der Ho¨he G zu u¨berwinden:






(Sind Leerstellen an der Diﬀusion beteiligt, so ist deren Bildung zu beru¨cksichtigen u¨ber
die Addition der Formationsenthalpien und -entropien zu den entsprechenden Migrati-
onsanteilen.)
Mittels der Beziehung
G = H − TS (3.12)
und der Abtrennung der Aktivierungsenthalpie bleibt fu¨r D0:






Der Pra¨exponentialfaktor beinhaltet somit Gro¨ßen, die vom System abha¨ngen, in dem




3.2.2 Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion
Nicht allein die Temperatur, sondern auch der Druck hat einen Einﬂuß auf die Gro¨ße des
Diﬀusionskoeﬃzienten. Dieses liegt begru¨ndet in der Abha¨ngigkeit der freien Enthalpie
G vom Druck, nach der aus der Thermodynamik bekannten Relation:
G = H − TS = E + pV − TS (3.14)














Dieses entspricht der Volumena¨nderung des Festko¨rpers in Verbindung mit einem Diﬀusi-
onssprung. Da die freie Enthalpie sich aus zwei Termen zusammensetzt, dem Formations-
und dem Migrationsanteil
∆G = GF +GM (3.17)
ist auch das Aktivierungsvolumen darstellbar als Summe des Bildungs- und des Wande-
rungsvolumens:
∆V = V F + VM (3.18)
Je nach Diﬀusionsmechanismus ist ein unterschiedliches Bildungsvolumen beobachtbar,
so z. B. ein Atomvolumen (Ω) fu¨r eine Leerstelle, 2Ω fu¨r eine Doppelleerstelle und fu¨r ein
interstitielles Atom -Ω. Somit kann aus der Gro¨ße des Aktivierungsvolumens auf den Dif-
fusionsmechanismus geschlossen werden, wobei allerdings zu beachten ist, daß zum einen
die Relaxation der Atome um die entstandene Fehlstelle den Betrag des Bildungsvolu-
mens verringert und zum anderen der Migrationsanteil mit zu beru¨cksichtigen ist. Dieser
entspricht der Volumendiﬀerenz der Gleichgewichts- und der Sattelpunktskonﬁguration
beim Sprung des Atoms.
Kombiniert man die Deﬁnition (3.16) mit der Arrheniusgleichung (3.10) sowie der










Der zweite Teil der Gleichung ist im allgemeinen vernachla¨ssigbar, da er nur wenige
Prozent des ersten Terms betra¨gt; absolut ausgedru¨ckt etwa 0.01–0.03Ω [56]. Damit
bleibt:





3.2.3 Isotopieeﬀekt der Diﬀusion
Kleine Unterschiede in der Masse der diﬀundierenden Teilchen wirken sich prinzipiell
auf die Gro¨ße des Diﬀusionskoeﬃzienten aus, da die in Gleichung (3.13) auftretende
Schwingungsfrequenz ν0 masseabha¨ngig ist. Als Isotopieeﬀektparameter fu¨r zwei Isotope





Sind mehrere Atome an einem Sprung beteiligt, so ist dieses zu beru¨cksichtigen durch
einen U¨bergang von den Massen der Isotope zu denen aller n beteiligten Atome (n − 1
Atome mit der Masse m0 und Isotope der Masse mα,β): mα,β → mα,β + (n− 1) m0.
Der Wert fu¨r E liegt zwischen 0 (bei einem zu vernachla¨ssigenden Eﬀekt) und 1, der








erreicht wird. Normalerweise ist der Isotopieeﬀekt kleiner als der Idealwert 1 durch
• den Einﬂuß der Korrelation (Faktor fα)
• den Einﬂuß auf die kinetische Energie der anderen sich bewegenden Atome (∆K-
Eﬀekt).
Zumeist kann E auch geschrieben werden als:
E = fα ∆K (3.23)
Da fα vom Diﬀusionsmechanismus abha¨ngt, lassen sich durch die Gro¨ße des Isotopie-
eﬀektes bzw. sein Auftreten Ru¨ckschlu¨sse auf den vorliegenden Mechanismus ziehen.
Der Eﬀekt selbst ist allerdings relativ klein – die Abweichung der Diﬀusionskoeﬃzienten
Dα und Dβ betra¨gt in der Regel einige Prozent – und kann durch die Mitbewegung
umgebender Atome, siehe oben, weiter reduziert werden.
Die Bestimmung des Isotopieeﬀektparameters erfolgt im allgemeinen nicht direkt, d. h.
durch die Ermittlung von Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r zwei Isotope und Einsetzen in Glei-



















Werden Punktdefekte zur Diﬀusion genutzt, so ist bei deren gezielter Herbeifu¨hrung
z. B. durch Bestrahlung mit hochenergetischen Ionen mit einer Erho¨hung der Diﬀusion
zu rechnen. Dabei ist ein Anteil der Verbreiterung der Tracerschicht auf einen Durchmi-
schungseﬀekt zuru¨ckzufu¨hren, der fu¨r alle Temperaturen gleich groß ist und durch eine
Messung bei tiefen Temperaturen isoliert werden kann. Der restliche, temperaturab-
ha¨ngige Eﬀekt, ist die eigentliche bestrahlungsinduzierte Diﬀusion (radiation enhanced
diﬀusion, RED).
Je nach der Abha¨ngigkeit der bestrahlungsinduzierten Diﬀusion von der Temperatur
und der Dosisrate φ˙ kann auf das Verhalten der Punktdefekte geschlossen werden [57]:
1. Geschieht die Annihilation der Punktdefekte durch Rekombination, so besitzt der
RED-Koeﬃzient folgende Form:





Dabei ist ∆Hmj die Migrationsenthalpie des sich langsamer bewegenden Defektes.
2. Bei einer Annihilation an Senken oder einer Absorption in der amorphen Struktur
ist eine lineare Abha¨ngigkeit von φ˙ gegeben:
DRED = Bφ˙ (3.26)
Um unterschiedliche Bestrahlungen auch voneinander verschiedener Proben verglei-




angegeben mit der Dosis φ und der Energieabgabe pro La¨ngeneinheit normal zur Ober-
ﬂa¨che FD.
3.2.5 Diﬀusion und freies Volumen
A¨ndert sich die Dichte oder die Struktur wa¨hrend des Diﬀusionsvorganges, so wirkt sich
dieses auf den Diﬀusionskoeﬃzienten aus. Diese A¨nderung tritt zum einen im Zusam-




3.2.5.1 Diﬀusion im unrelaxierten Zustand
Wa¨hrend der Relaxation wird freies Volumen in der Probe abgebaut, woraus, wenn es
zur Diﬀusion genutzt wird, ein mit der Zeit fallender Diﬀusionskoeﬃzient resultiert. In
die Diﬀusionsgleichung (3.5) ist dann ein zeitlich gemittelter Diﬀusionskoeﬃzient 〈D〉
einzusetzen, der von dem momentanen Dm wie folgt abha¨ngt:




Dm(t′, T ) dt′ (3.28)






Je nach dem zeitlichen Verlauf bedeutet dieses, daß die Proben vor der eigentlichen
Wa¨rmebehandlung in einen relaxierten Zustand u¨berfu¨hrt werden mu¨ssen; zumindest
muß die Dauer der Wa¨rmebehandlung so lang sein, daß der anfa¨nglich ho¨here Diﬀusi-
onskoeﬃzient nicht ins Gewicht fa¨llt.
3.2.5.2 Diﬀusion im Bereich der unterku¨hlten Schmelze
Wie im unrelaxierten Zustand, so ist auch im Bereich der unterku¨hlten Schmelze mehr
freies Volumen vorhanden als im relaxierten Zustand. Daher kann man annehmen, daß
die Diﬀusion oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur nicht mit den gleichen Parametern
beschreibbar ist wie die im glasartigen Zustand. Eventuell a¨ndert sich beim U¨berschreiten
der Temperatur Tg der Diﬀusionsmechanismus.
3.3 Diﬀusion in amorphen metallischen Legierungen
3.3.1 Experimentelle Befunde
3.3.1.1 Thermische Diﬀusion
Die Ergebnisse der bisherigen Untersuchungen lassen sich in den folgenden Punkten
zusammenfassen:
Die Temperaturabha¨ngigkeit der Diﬀusion kann mittels einer Arrheniusbeziehung nach
Gleichung (3.10) beschrieben werden.
Es existiert eine ausgepra¨gte Abha¨ngigkeit der Diﬀusionsgeschwindigkeit von der ato-
maren Gro¨ße des diﬀundierenden Teilchens; so liegt bei der gleichen Temperatur der Dif-
fusionskoeﬃzient kleiner Tracer bis zu mehrere Gro¨ßenordnungen u¨ber dem von großen
Atomen, z. B. in Ni50Zr50 [58].
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Die Aktivierungsenthalpie steigt mit zunehmendem Atomradius, wobei die absoluten
Werte vergleichbar denen in kristallinen Materialien sind.
Der Pra¨exponentialfaktor D0, der sich in kristallinen Metallen kaum unterscheidet
und bei etwa 10−5 m2/s liegt, u¨berdeckt in amorphen Legierungen etwa 15 Gro¨ßenord-
nungen. Zudem besteht ein Zusammenhang zwischen dem Pra¨exponentialfaktor und der
Aktivierungsenthalpie, d. h. je gro¨ßer die Aktivierungsenthalpie, desto ho¨her liegt auch
der Wert fu¨r D0.
Oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur knickt die Arrheniusgerade ab zu ho¨heren
Steigungen hin1. Nach Ergebnissen fu¨r das fu¨nfkomponentige System ZrTiCuNiBe ist die
Sta¨rke der Steigungsa¨nderung abha¨ngig von der Zusammensetzung und der Tracergro¨ße
[60–62].
3.3.1.2 Druck- und Massenabha¨ngigkeit
Der Isotopieeﬀektparameter in amorphen Materialien ist gering, er liegt zwischen E=0
und 0.1 [63–66]; dieses gilt fu¨r alle bisher untersuchten Materialien.
Das Bild der Druckabha¨ngigkeit ist nicht so einheitlich: zum einen ﬁndet man ver-
schwindend geringe Werte, vornehmlich in Metall-Metalloid-Gla¨sern. Dort lag das Ak-
tivierungsvolumen in Fe39Ni40B21 [65], Fe40Ni40B20 [67] und Co76.7Fe2Nb14.3B7 [68] bei
ca. 0Ω. Auf der anderen Seite allerdings sind durchaus betra¨chtliche Abha¨ngigkeiten
beobachtet worden, insbesondere fu¨r Kobalt in NixZry mit Werten um 1Ω [69].
3.3.1.3 Bestrahlungsinduzierte Diﬀusion
Bestrahlungsinduzierte Diﬀusion ist in einer Reihe von amorphen Legierungen gefunden
worden (siehe [70]), insbesondere auch in NiZr [57]. Dabei ist in einigen Fa¨llen eine Ver-
ringerung der Aktivierungsenthalpie im bestrahlten Fall gegenu¨ber dem unbestrahlten
gefunden worden (in NiZr [57] und in Fe40Ni40B20 [71]), in anderen jedoch nicht (in
Pd74Cu6Si20 [72] und Co58Fe5Ni10Si11B16 [73]).
In NiZr steht der normalisierte Diﬀusionsparameter in einem linearen Verha¨ltnis zu√
φ˙, was auf eine Rekombination der erzeugten Defekte hinweist, siehe Abschnitt 3.2.4.
Es wurde abgescha¨tzt, daß jeder Defekt vor der Rekombination mehr als 2000 Spru¨nge
machen muß, damit die beobachtete Diﬀusionsversta¨rkung erkla¨rt werden kann [57,70].
3.3.2 Modelle zur Diﬀusion
3.3.2.1 Kinetische Theorie
Die Struktur von Schmelzen und metallischen Gla¨sern ist a¨hnlich, daher kann man ver-
suchen, die Diﬀusionsmechanismen in jenen auf diese zu u¨bertragen. Sieht man eine
1Eine Literaturstelle [59] berichtet vom entgegengesetzten Eﬀekt fu¨r Eisen in Mg60Ni25Nd15.
20
3 Diﬀusion
Flu¨ssigkeit als komprimiertes Gas an und u¨bertra¨gt die kinetische Gastheorie entspre-
chend, so erha¨lt man eine Temperaturabha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzienten von [74]
D ∼ T 32 (3.30)
Dieses ist zwar fu¨r Metallschmelzen gu¨ltig, nicht aber fu¨r die Diﬀusion in amorphen
Metallen; hier ist ebenfalls die Arrheniusbeziehung (3.10) gu¨ltig.
3.3.2.2 Freies-Volumen-Modell
Das Freie-Volumen-Modell beschrieb urspru¨nglich die Dynamik in Flu¨ssigkeiten [75]
und den U¨bergang Schmelze-Glas [76]. Die Dichte einer Flu¨ssigkeit ist geringer als die
des Festko¨rpers, d. h. es ist ein u¨berschu¨ssiges Volumen vorhanden (siehe auch Abbil-
dung 2.4). Dieses kann durch zufa¨llige Dichteﬂuktuationen lokal agglomerieren und ei-
ne Lu¨cke kritischer Gro¨ße v∗ bilden, in die ein benachbartes Atom springen kann. Die
Bewegung ist somit nicht thermisch aktiviert, so daß der Diﬀusionskoeﬃzient von der
Wahrscheinlichkeit abha¨ngt, daß die Umverteilung des freien Volumens zu einer Lu¨cke
der Gro¨ße v∗ fu¨hrt:







Der Faktor γ liegt zwischen 0.5–1 und beru¨cksichtigt, daß das gleiche Volumen mehreren
Atomen zur Verfu¨gung steht [77]. vf ist das mittlere freie Volumen mit einer Tempera-
turabha¨ngigkeit
vf (T ) = α¯v¯(T − T0) (3.32)
wobei T0 die Temperatur ist, bei der das freie Volumen verschwindet; α¯ ist der mittlere
thermische Ausdehnungskoeﬃzient, v¯ das mittlere Atomvolumen.
U¨bertra¨gt man dieses Modell auf metallische Gla¨ser, so geht man von einem thermisch
aktivierten Sprung aus [78], der eine Anlauﬀrequenz ν0 und eine Aktivierungsenergie Q
beinhaltet, die zu einer Temperaturabha¨ngigkeit der Art












fu¨hrt, mit einem Geometriefaktor g und einer mittleren Sprungweite 〈r2〉. Dieses ist kein
reines Arrheniusverhalten gema¨ß Gleichung (3.10), bei einem beschra¨nkten Temperatur-
bereich diesem allerdings sehr a¨hnlich.
Fu¨r die Druckabha¨ngigkeit interessant ist die U¨berlegung in [79], daß, wenn das mitt-












mit dem KompressionsmodulB. Zwar ist der erste Faktor, γRT/B, relativ klein (0.001Ω–
0.01Ω), der zweite jedoch kann relativ groß werden, da das mittlere freie Volumen deut-
lich kleiner ist als das kritische freie Volumen und das mittlere Atomvolumen, vf 	 v∗,Ω.
Somit widerspricht eine beobachtete Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion nicht dem Freie-
Volumen-Modell.
3.3.2.3 Modenkopplungstheorie
Die wesentliche Gro¨ße in der Modenkopplungstheorie ist die Dichteautokorrelationsfunk-
tion [80,81]. Bei der Betrachtung der Relaxation von Dichteﬂuktuationen stellt man fest,
daß bei der Abku¨hlung Atome im ”Ka¨ﬁg“ der na¨chsten Nachbarn zunehmend la¨nger fest-
gehalten werden, bis sie bei einer kritischen Temperatur Tc darin eingefroren werden.
Damit ist auch das viskose Fließen mit der Temperaturabha¨ngigkeit
D ∝ (T − Tc)γ (3.35)
nicht mehr mo¨glich. Unterhalb von Tc wechselt der Diﬀusionsmechanismus zu thermisch
aktivierten, kollektiven Spru¨ngen. Die kritische Temperatur Tc entspricht allerdings nicht
der Glasu¨bergangstemperatur Tg, sondern liegt ca. 30–150K ho¨her [77].
3.3.2.4 Aktivierungsenthalpie
In ungeordneten Systemen sind die Aktivierungsenthalpien in der Regel nicht einheitlich,
d. h. die zu u¨berwindenden Potentialbarrieren weisen eine gewisse Verteilung auf. Zudem
sind auch die Sprungweiten und -richtungen unterschiedlich; deren Variationen wirken
sich allerdings kaum auf die Aktivierungsenthalpie aus [82], sondern vielmehr auf den
Pra¨exponentialfaktor. Verschieden hohe Potentialbarrieren haben folgenden Einﬂuß [82–
84]:
Unterschiedlich hohe Sattelpunktsenergien bei gleichen Ruhelageenergien (random-
barrier) fu¨hren zu erho¨hten Diﬀusionskoeﬃzienten, da hohe Barrieren umgangen werden
ko¨nnen; bei zunehmenden Zeiten wird diese Mo¨glichkeit jedoch eingeschra¨nkt, so daß der
Diﬀusionskoeﬃzient zeitabha¨ngig ist. Bei gleich hohen Sattelpunkten und unterschied-
lich tiefen Ruhelageenergien (random-trap) sinkt der Diﬀusionskoeﬃzient aufgrund eines
mo¨glichen Einfangens der Atome in tiefen Potentialta¨lern.
Reale amorphe Strukturen sind durch ein gemischtes Modell, d. h. eine Kombination
beider vorhergehender Fa¨lle beschreibbar. Bei kurzen Zeiten nivellieren sich die beiden
Einﬂu¨sse, wohingegen bei la¨ngeren Zeiten die Fallen in ihrer Wirkung u¨berwiegen.
Dieses wird nicht beobachtet, da nur ein relativ kleines Temperatur-Zeit-Fenster in den
Diﬀusionsexperimenten zuga¨nglich ist. Falls die Diﬀusion kollektiv abla¨uft, ist nicht nur
eine Aktivierungsenthalpie entscheidend, sondern eine Reihe von Aktivierungsenthalpien




Die Bewegung von Atomen kann verfolgt werden, wenn die Newtonschen Bewegungs-
gleichungen fu¨r diese u¨ber einen gewissen Zeitraum mit sehr kleinen Zeitschritten (um
10−15 s [85]) gelo¨st werden. Dazu ist es erforderlich, die interatomaren Wechselwirkungen
zu kennen, die durch geeignete Potentiale, z. B. Lennard-Jones- oder Hausleitner-Hafner-
Potentiale [86], beschrieben werden ko¨nnen. Da diese Berechnungen sehr aufwendig sind,
werden sie zumeist nur fu¨r eine Gruppe von einigen hundert bis tausend Atomen durch-
gefu¨hrt u¨ber kurze Zeitra¨ume von insgesamt einigen zehn Nanosekunden. Diese Zeit ist
erheblich ku¨rzer als die von realen Experimenten, so daß keine langreichweitige Diﬀusion
verfolgt werden kann, sondern nur Spru¨nge u¨ber einige Atomabsta¨nde. Zudem ist zur
Simulation von Temperaturabha¨ngigkeiten eine deutlich ho¨here Abku¨hlrate erforderlich
(1012–1010K/s), da die Zeit zur Einstellung eines neuen Gleichgewichtes ebenfalls einige
Nanosekunden betra¨gt [10].
Die Ergebnisse der Simulationen besta¨tigen die Vorhersagen der Modenkopplungs-
theorie, d. h. den U¨bergang vom viskosen Fließen zu Sprungprozessen bei einer kriti-
schen Temperatur [85]. Wie diese Spru¨nge aussehen, liegt am untersuchten Material; in
Ni50Zr50 bewegen sich die Nickel-Atome vornehmlich u¨ber Einzelspru¨nge fort, wa¨hrend
sie sich in Ni80Zr20 kollektiv bewegen [85], und zwar ring- und kettenartig. Dieses wird
initiiert durch lokale Dichteﬂuktuationen und hinterla¨ßt keine Quasi-Leerstellen [87].
3.3.3 Problemstellung
Wie aus den im vorhergehenden geschilderten experimentellen Beobachtungen und mo¨gli-
chen Modellen zur Diﬀusion ersichtlich, sind mehrere Diﬀusionsmechanismen in amor-
phen Metallen vorstellbar.
Fu¨r die Beteiligung von Defekten sprechen das Auftreten von bestrahlungsinduzier-
ter Diﬀusion sowie eine starke Gro¨ßenabha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzienten, a¨hnlich
der in α-Zr und α-Ti. Die deutliche Druckabha¨ngigkeit im System NixZry kann eben-
falls in dieser Weise erkla¨rt werden, und ferner wurde in [88] aus dem Auftreten von
Poren bei der Interdiﬀusion amorpher NiZr-Trilagen im Falle, daß beide Komponenten
diﬀundieren, auf lokalisierte fehlstellenartige Defekte geschlossen.
Auf der anderen Seite ist ein kleiner Isotopieeﬀektparameter ein deutliches Anzeichen
fu¨r eine kollektive Bewegung der Atome. Zudem wird auf diesem Wege die Variation des
Pra¨exponentialfaktors D0 u¨ber einige Gro¨ßenordnungen u¨ber die A¨nderung der Entropie
gedeutet [89, 90].
Die eigenen Untersuchungen an einem speziellen System ko¨nnen weder die bisheri-
gen Widerspru¨che der Messungen in den anderen Systemen aufkla¨ren, noch endgu¨ltig
den vorherrschenden Diﬀusionsmechanismus entra¨tseln. Insbesondere die Deutung der
Ergebnisse im Hinblick auf einen mo¨glichen Diﬀusionsprozeß kann nur spekulativ sein,
zumal nicht vergessen werden darf, daß die Druck- und Massenabha¨ngigkeit nur dann
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hinreichend interpretiert werden ko¨nnen, wenn man von Analogie mit den Verha¨ltnissen
in kristallinen Materialien ausgeht. Werden die verschiedenen Teiluntersuchungen (siehe
Abschnitt 1) allerdings an einem Legierungssystem durchgefu¨hrt, ko¨nnen zumindest die
Ergebnisse der Einzelbereiche auf ihre Konsistenz untereinander u¨berpru¨ft werden.
Im Vergleich mit den fru¨heren Arbeiten kann als weiterer wesentlicher Punkt eine
Annahme in der Erkla¨rung der Resistenz der Massivgla¨ser gegenu¨ber der Kristallisa-
tion kontrolliert werden. Es wurde vielfach postuliert, z. B. [7, 91], daß es durch eine
hohe Packungsdichte der Atome in den Massivgla¨sern zu einer verlangsamten Diﬀusion
kommt, siehe Abschnitt 2.3.1. Mag dieses auch einleuchtend erscheinen, so fehlt bisher
ein eindeutiger experimenteller Beweis. Zur U¨berpru¨fung bieten sich somit Diﬀusions-
messungen in einer amorphen bina¨ren Legierung und in einem Massivglas an. Da Mas-
sivgla¨ser aus lediglich drei Komponenten existieren, sollten sich entsprechende Eﬀekte
bei der Addition eines geeigneten Elementes (nach den Kriterien in Abschnitt 2.3.1) zu
der bina¨ren Legierung zeigen.
Von na¨herem Interesse wird dabei sein, inwieweit sich die beobachtete Gro¨ßenabha¨n-
gigkeit der Diﬀusion in bina¨ren Legierungen bei den terna¨ren Legierungen wiederﬁndet.
Sollte sich ein Unterschied zeigen, so mu¨ßte dessen Ausmaß davon abha¨ngen, wie nah
die Zusammensetzung der Legierung dem Bereich der ho¨chsten Glasbildungsfa¨higkeit
entspricht.
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Aus den mittlerweile zahlreichen Systemen metallischer Massivgla¨ser, die auf den in
Kapitel 2.3.1 vorgestellten Kriterien basieren, war eine Auswahl zu treﬀen. Um eine
anna¨hernd systematische A¨nderung der Zusammensetzung durchfu¨hren zu ko¨nnen, ist
es sinnvoll, eine Legierung mit wenigen, d. h. drei Komponenten auszuwa¨hlen. Eine Reihe
von metallischen Legierungen bietet sich an, insbesondere auf Lanthanoiden, Magnesi-
um und Zirkonium basierende in den Systemen Ln-Al-TM, Mg-TM-Ln und Zr-Al-TM
(Ln=Lanthanoid, TM=U¨bergangsmetall) [92].
Das System NixZryAlz wurde gewa¨hlt, da sich mit den vorhandenen Atomgro¨ßen-
diﬀerenzen (siehe Tabelle 4.1) von 15% (Ni-Al) bzw. 12% (Al-Zr) und den negativen
Mischungsenthalpien (Meßwerte in [93, 94]) zum einen eine große Temperaturdiﬀerenz
∆T erreichen la¨ßt. Somit sind auch Messungen im Bereich der unterku¨hlten Schmelze
mo¨glich. Zum anderen bildet diese Legierung, zusammen mit dem a¨hnlichen CuZrAl,
die Basis fu¨r das Massivglas ZrCuNiAl, das von den Metall-Metall-Systemen die ho¨chste
Glasbildungstendenz besitzt [95, 96]. Zudem existieren zu NixZryAlz neben den beiden
im folgenden Abschnitt 4.1 genannten Arbeiten einige experimentelle Daten zur Kri-
stallisation [97–99], Struktur [100], Kalorimetrie [30] und Oxidation [101, 102], sowie
die erwa¨hnte Arbeit zu MD-Simulationen [10]. Von den zweikomponentigen Systemen
geho¨rt NiZr zu den bestuntersuchten, z. B. hinsichtlich der thermischen [16,58,103–106],
der druckabha¨ngigen [69,104] und der bestrahlungsinduzierten Diﬀusion [57,107], sowie
bezu¨glich MD-Simulations-Arbeiten, z. B. [85, 108].
4.1 Das System NixZryAlz
4.1.1 Glasu¨bergangs- und Kristallisationstemperatur
Wesentliche Charakteristika dieses Systems sind in [91,92] dargestellt, gemessen an mit-
tels des Schmelzspinnverfahrens hergestellten Proben. Der Zusammensetzungsbereich,
in dem dort amorphe Legierungen herstellbar waren, ist in Abbildung 4.1 gezeigt. Der
Hauptanteil liegt im wesentlichen im zirkoniumreicheren, aluminiuma¨rmeren Gebiet mit
einer kleineren Ausnahme bei sehr Zr-armen, Al-reichen Zusammensetzungen.
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Abbildung 4.1: Bildungsbereich der amorphen Phase in Ni-Zr-Al und Cu-Zr-Al, aus [92]
Zu beachten ist, daß der Bildungsbereich der amorphen Phase bei Herstellung mit-
tels verschiedener Verfahren unterschiedlich sein kann [18]; jedoch liegt in diesem Fall
der Bereich von besonderem Interesse, d. h. der mit einer großen Temperaturspanne zwi-
schen Glasu¨bergangstemperatur und Kristallisationstemperatur, natu¨rlich innerhalb der
in Abbildung 4.1 gegebenen Grenzen. Dieser konzentriert sich auf die Nachbarschaft von
Ni25Zr60Al15, siehe Abbildung 4.2.
Die Obergrenze des zuga¨nglichen Temperaturbereichs fu¨r Diﬀusionsuntersuchungen
wird festgelegt durch die Kristallisationstemperatur, die im oben erwa¨hnten Hauptgebiet
grob gesprochen auf Linien konstanten Nickel-Gehaltes zu Zirkonium-a¨rmeren Zusam-
mensetzungen hin ansteigt. Der genaue Verlauf mit der Zusammensetzung ﬁndet sich in
Abbildung 4.3. Fu¨r Ni25Zr60Al15 beispielsweise liegt die Kristallisationstemperatur bei
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Abbildung 4.2: Temperaturspanne ∆T zwischen Tg und Tx fu¨r NixZryAlz, aus [92]
circa 760K, die Glasu¨bergangstemperatur demnach bei etwa 680K.
4.1.2 Kristallisation
Neben einer Vielzahl von bina¨ren kristallinen Phasen sind im System NixZryAlz bisher
acht terna¨re kristalline Phasen bekannt [109]; Abbildung 4.4 gibt eine U¨bersicht u¨ber
deren Lage im terna¨ren Phasendiagramm. [97, 98] fanden, daß amorphe Legierungen
der Art (Zr0.64Ni0.36)1−xAlx je nach Aluminium-Gehalt hauptsa¨chlich als Zr2Ni und
ZrNi kristallisieren. Von Ni25Zr60Al15 wird berichtet [101], es kristallisiere bevorzugt als
eine der terna¨ren Phasen, na¨mlich Ni1Zr6Al2, wohingegen in [99] zwei terna¨re Phasen,
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Abbildung 4.3: Kristallisationstemperatur von NixZryAlz, aus [92]
ebenfalls Ni1Zr6Al2 sowie Ni4Zr5Al1, beobachtet wurden.
Wenn auch die angegebenen Werte fu¨r die Kristallisationstemperatur und die Glas-
u¨bergangstemperatur von einigen Parametern wie der Heizrate bei der Messung [110]
oder auch vom Sauerstoﬀgehalt der Proben abha¨ngen [111], so sind die Literaturwerte
dennoch im folgenden als Bezugsgro¨ßen genommen. Messungen zur Bestimmung der
beiden Temperaturen z. B. mittels DSC (Diﬀerential Scanning Calorimetry) erfordern
eine Trennung der Schicht vom Substrat (zur Probengeometrie siehe Abschnitt 4.3.3)
und relativ hohe Probenmengen, sind somit nicht standardma¨ßig durchfu¨hrbar.
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Abbildung 4.4: Phasendiagramm von NixZryAlz bei 800 ◦C, aus [109]
4.2 Wahl der Traceratome
Grundsa¨tzlich besteht die Mo¨glichkeit, die Selbstdiﬀusion oder die Fremddiﬀusion zu
messen. Um im Falle der Selbstdiﬀusion zwischen den Atomen der Matrix und denen,
deren Verlauf man verfolgen mo¨chte, zu unterscheiden, verwendet man entweder radio-
aktive oder angereicherte Isotope. Fu¨r Ni und Zr existieren zwar radioaktive Isotope mit
einer geeigneten Halbwertszeit (63Ni und 95Zr [13]), allerdings nicht fu¨r Al. Daneben ist
die Verwendung von radioaktiven Materialien in der MBE (siehe Abschnitt 4.3.1) auf-
grund von Ru¨cksta¨nden an Blenden und Shuttern bedenklich, so daß ein direkter Einbau
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des Tracers nicht wa¨hrend der Schichtherstellung erfolgen kann.
Die Verwendung von angereicherten Isotopen scheitert ebenfalls am Aluminium, das
nur ein natu¨rliches Isotop (27Al) besitzt. Abgesehen davon kann generell, je nach Ho¨he
des natu¨rlichen Vorkommens des Isotopes, die Auswertung des Diﬀusionsproﬁles durch
die mangelnde Dynamik, d. h. den hohen Signaluntergrund, erschwert werden.
Bei der Untersuchung der Fremddiﬀusion ist darauf zu achten, daß zum einen die
diﬀundierenden Spezies den Bestandteilen des Systems mo¨glichst chemisch a¨hnlich sein
sollten, denn man mo¨chte durch die Fremddiﬀusion letztlich Aufschlu¨sse u¨ber die Selbst-
diﬀusion gewinnen. Zum anderen ist es aufgrund der im NiZr-System beobachteten
Gro¨ßenabha¨ngigkeit der Diﬀusion [58] notwendig, Tracer auszuwa¨hlen, deren Atom-
gro¨ßen einen weiten Bereich umfassen und zwischen den Extrema der Legierungskompo-
nenten Nickel und Zirkonium liegen (siehe Tabelle 4.1). Daneben ist es fu¨r die Untersu-
chung des Isotopieeﬀektes hilfreich, wenn die Atome Isotope mit großen Massediﬀerenzen
besitzen.
Untersuchungen, in denen Fremd- und Selbstdiﬀusion verglichen wurden, haben ge-
zeigt, daß in Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 [13] und in NiZr [70] Kobalt und Nickel sowie
auch Zirkonium und Hafnium a¨hnlich schnell diﬀundieren. Sie weisen nur geringe Gro¨ßen-
unterschiede auf und sind chemisch a¨hnlich, so daß die Fremdatome als Substituenten
fu¨r die Selbstdiﬀusion einsetzbar sind. Das Aluminium kann am ehesten durch das Ti-
tan ersetzt werden [112]. Alle bisherigen Untersuchungen zeigten, daß das Verhalten des
Tracers im wesentlichen durch seine Atomgro¨ße bestimmt wird.
Tabelle 4.1: Atomgro¨ße und vorhandene Isotope der eingesetzten Tracer im Vergleich zu
den Legierungskomponenten
Element Atomradius / nm Isotope (Massenzahlen)
Ni 0.124
Co 0.125 59
Fe 0.127 54, 56, 57, 58
Cu 0.128 63, 65
Al 0.143
Ti 0.147 46, 47, 48, 49, 50
Hf 0.158 174, 176, 177, 178, 179, 180
Zr 0.160
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4.3 Herstellung amorpher NixZryAlz-Legierungen
Von den ga¨ngigen Verfahren, amorphe metallische Proben herzustellen, die in Abschnitt
2.1 vorgestellt wurden, bietet sich im Rahmen dieser Arbeit die Kondensation von Me-
tallda¨mpfen an. So kann z. B. die Zusammensetzung der Probe einfach variiert werden,
eine hohe Reinheit ist gewa¨hrleistet, und daneben kann bei der Herstellung der Probe so-
gleich die Diﬀusionsgeometrie der Du¨nnschichtlo¨sung (Gleichung (3.5)) entsprechend an-
gepaßt werden. D. h. wenn auch mit dieser Materialklasse Proben in gro¨ßeren Dimensio-
nen als fru¨her mo¨glich sind – fu¨r Ni25Zr60Al15 betra¨gt die maximale Probenausdehnung
in der limitierenden Dimension 30mm [7] –, so sind fu¨r die Diﬀusionsuntersuchungen
du¨nne Schichten hinreichend.
4.3.1 Molekularstrahlepitaxie
Die Molekularstrahlepitaxie (Molecular Beam Epitaxy, MBE) la¨ßt eine genaue Kontrolle
der Wachstumsbedingungen zu. Pra¨zise einstellbar sind sowohl die Zusammensetzung als
auch deren A¨nderung – im Idealfall auf atomarer Ebene [113].
Bei dieser Technik werden die Ausgangsmaterialien im Ultrahochvakuum (UHV) ver-
dampft und auf einem Substrat aufgefangen. Der Vorgang der Schichtbildung spielt sich
weit entfernt vom thermischen Gleichgewicht ab; wichtig sind die kinetischen Prozesse
auf der Oberﬂa¨che. Ein auftreﬀendes Atom kann, bevor es sich auf einer bestimmten
Position festsetzt, auf der Oberﬂa¨che diﬀundieren. D. h. der entscheidende Parameter
bei der Herstellung von (ein)kristallinen oder amorphen Proben ist die Substrattempe-
ratur. Zur Herstellung von Einkristallen wird diese mo¨glichst hoch gewa¨hlt, fu¨r amorphe
Schichten hingegen wird die Probe, sofern notwendig, mit ﬂu¨ssigem Stickstoﬀ oder auch
Helium geku¨hlt. Einige Systeme, darunter das fu¨r diese Arbeit gewa¨hlte, bieten den
Vorteil, daß sich amorphe Proben bei Raumtemperatur herstellen lassen. So liegt die
kritische Abku¨hlrate fu¨r Ni25Zr60Al15 bei ungefa¨hr 10K/s, siehe Abbildung 2.5 und [7].
Kristalline Schichten besitzen drei Moden des Wachstums auf Oberﬂa¨chen, darunter
auch das Inselwachstum [113]. Letzteres wird bei der Herstellung amorpher Schichten
keine Rolle spielen, da hierzu eine Bewegung der Oberﬂa¨chenatome hin zu bereits be-
stehenden Inseln notwendig ist. Da die Beweglichkeit aber stark eingeschra¨nkt ist, ist
davon auszugehen, daß die hergestellten Schichten sehr glatt sein werden.
Typische Aufdampfraten liegen in der MBE bei etwa einer Monolage pro Sekunde.
Durch Shutter mit kurzen Ansprechzeiten vor den einzelnen Quellen ko¨nnen die entspre-
chenden Komponenten ausgeblendet werden, so daß im Prinzip U¨berga¨nge im Bereich
einer Monolage erreichbar sind. Unterschiedliche Zusammensetzungen ergeben sich je
nach dem Verha¨ltnis der Raten der einzelnen Atom- oder Molekularstrahlen, unter der
Beru¨cksichtigung der Dichten und molaren Massen.
Die im Fachgebiet Du¨nne Schichten vorhandene MBE-Anlage verfu¨gt u¨ber drei Elek-
tronenstrahlquellen (e-guns), d. h. die sich in einem wassergeku¨hlten Tiegel beﬁndenden
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Materialien werden durch Beschuß mittels eines hochenergetischen (7 kV) Elektronen-
strahles erhitzt. Die einzelnen Raten werden wa¨hrend der Verdampfung u¨ber Schwing-
quarze mit einer Genauigkeit von 0.1 A˚/s kontrolliert. Somit ist die unabha¨ngige Ver-
dampfung von drei Materialien mo¨glich. Um diese Zahl auf vier zu erho¨hen, war als
Erga¨nzung im Rahmen dieses Projektes eine Hochtemperatur-Eﬀusionszelle beschaﬀt
worden. Deren Einsatzfa¨higkeit war jedoch stark behindert durch mannigfaltige Pro-
bleme, die vom Hersteller nicht zufriedenstellend gelo¨st werden konnten, so daß in der
ersten Ha¨lfte der Arbeit auf die Verdampfung von Legierungen zuru¨ckgegriﬀen werden
mußte.
Die Dampfdru¨cke von Nickel und Zirkonium sind allerdings so unterschiedlich bei
gegebener Temperatur (siehe Tabelle 4.2), daß sich deren Verha¨ltnis bei der Verdamp-
fung einer Ni-Zr-Legierung bereits innerhalb einer Schicht von 200 nm Dicke deutlich
a¨ndert [114]. Somit blieb nur – da eine Quelle fu¨r den Tracer reserviert war – die Varian-
te, eine Ni-Al-Legierung zu verwenden. Die Unterschiede im Dampfdruck dieser beiden
Komponenten sind geringer als beim Vergleich von Nickel zu Zirkonium, allerdings den-
noch nicht ga¨nzlich vernachla¨ssigbar. Dabei darf natu¨rlich nicht vergessen werden, daß
mit einer Ni-Al-Legierung eine unabha¨ngige Variation des Aluminium- und Nickelan-
teiles nicht bzw. nur durch die Verwendung zahlreicher Legierungen unterschiedlicher
Zusammensetzung realisierbar ist. Zum Einsatz kamen unter einer Argonatmospha¨re
hergestellte Legierungen im nominellen Verha¨ltnis Ni1Al1, Ni2Al1, Ni3Al1 und Ni8Al1.
Tabelle 4.2: Temperaturen (in K) fu¨r Dampfdru¨cke (in Torr), nach [115]
Material 10−8 10−7 10−6 10−5 10−4 10−3 10−2 10−1 10−0
Al 958 1015 1085 1160 1245 1355 1490 1640 1830
Ni 1200 1270 1345 1430 1535 1655 1800 1970 2180
Zr 1755 1855 1975 2110 2260 2450 2670 2930 3250
Eine genauere Kontrolle der Schichtzusammensetzung war mo¨glich, nachdem eine vier-
te, rod-fed e-gun vorhanden war, die ab Mitte 1999 einsatzbereit war. Diese arbeitet nach
dem gleichen Prinzip wie die anderen Elektronenstrahlverdampfer; das Material aller-
dings wird in Stangenform zugefu¨hrt. Somit ist im Gegensatz zur Eﬀusionszelle keine
Limitation der verdampfbaren Materialien hinsichtlich der erreichbaren Temperatur ge-
geben. Nach einigen Umbauarbeiten fu¨r den Betrieb der vierten Quellen und einer A¨nde-
rung der Substratposition wa¨hrend der Bedampfung ist die Homogenita¨t der Schichten
u¨ber den kompletten Bereich eines 3 ”-Wafers bezu¨glich Dicke und Zusammensetzung
in [116] nochmals u¨berpru¨ft worden.
Ein Vorteil der Herstellung im UHV ist die Reinheit der Proben. Der Druck in der
Anlage liegt unter 10−9mbar, bei der Verdampfung um 1·10−8mbar. Kontaminationen
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durch das Restgas, die die Diﬀusion beeinﬂussen ko¨nnten, sind gering. Die Reinheit der
Ausgangsmaterialien (laut Herstellerangaben) ist in der Tabelle 4.3 wiedergegeben; sie
entspricht der in [91] verwendeten, bzw. liegt etwas ho¨her. Das Zirkonium ist weitestge-
hend hafniumfrei, so daß im Falle des Hafniums als Tracer eine hinreichende Signaldy-
namik gewa¨hrleistet ist, d. h. kein hohes Untergrundsignal vorhanden ist.






4.3.2 Steuerung der MBE-Anlage
Wenn auch nicht fu¨r das Versta¨ndnis wichtig, so sei doch kurz die Steuerung der MBE-
Anlage erla¨utert, da deren Programmierung einen nicht unerheblichen Teil der Arbeit
beanspruchte.
Die Realisierung erfolgte mittels der graphischen Programmiersprache LabVIEW [117].
Die Ansteuerung der Schichtdickenmeßgera¨te der Schwingquarze ist realisiert durch eine
GPIB-Schnittstelle (IEEE488.2) [118], wa¨hrend die Shutter u¨ber eine DAQ-Karte [119]
gesteuert werden. Einbeziehen lassen sich die drei ratengesteuerten Elektronenstrahlver-
dampfer sowie eine weitere, manuell geregelte Quelle (Eﬀusionszelle bzw. rod-fed e-gun).
Das Programm besteht aus einer Folge von Unterprogrammen, die einzelnen Aufga-
ben, z. B. Einstellung der Kontrollparameter, Zusammenstellung des Schichtaufbaues
und Kontrolle der Verdampfung, zugeordnet sind. Der Herstellungsprozeß ist nunmehr
im wesentlichen computergesteuert.
Zuerst erfolgt die Einstellung aller Parameter der Schichtdickenmeßgera¨te, wie Auf-
heizraten, Kontrollparameter der PID-Regelschleife, sowie Materialangaben wie Dichte
etc., ggf. anhand gespeicherter Parameterdateien, die sich aber auch manuell a¨ndern
lassen.
Das na¨chste Unterprogramm berechnet nach der Eingabe der Ratenverha¨ltnisse der
einzelnen Quellen die entsprechende Zusammensetzung der Schicht oder schla¨gt fu¨r ein
gewu¨nschtes Verha¨ltnis der Komponenten Raten innerhalb einer einstellbaren Genauig-
keit vor. Aus den Einzelschichten kann eine Abfolge zusammengestellt werden, die die
Erstellung von Multilagen unter Variation der beteiligten Komponenten, ihrer Raten
und der Schichtdicke ermo¨glicht.
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Danach wird die Leistung der beteiligten Quellen entsprechend der eingegebenen Ra-
ten hochgeregelt und bei hinreichender Konstanz der Verdampfungsraten die Herstellung
der Schichten gestartet, d. h. die oben erstellte Abfolge abgearbeitet. Die aufgezeichne-
ten Raten und Schichtdicken des gesamten Prozesses, je vier Datensa¨tze pro Sekunde,
ko¨nnen abgespeichert werden, um z.B. eventuelle kurzfristige Ratenabweichungen in
einem aufgenommenen Tiefenproﬁl der erstellten Schicht nachverfolgen zu ko¨nnen.
In seiner jetzigen Form ist die Anlagensteuerung wesentlich komplexer und ﬂexibler
als in der urspru¨nglichen Form, die in [120] beschrieben ist.
4.3.3 Probengeometrie
Eine Du¨nnschichtgeometrie (siehe Abbildung 4.5) bietet ideale Voraussetzungen fu¨r Dif-
fusionsuntersuchungen. Neben der oben erwa¨hnten einfachen variablen Herstellung, exi-
stieren bei dieser Anordnung keine scharfen Grenzﬂa¨chen oder Diﬀusionsbarrieren, die
die Bewegung des Tracers behindern ko¨nnten, dessen Konzentrationsverlauf gegeben ist
durch Gleichung (3.5). Daneben sind Proben mit identischem Aufbau sowohl fu¨r ther-
mische als auch fu¨r Bestrahlungsversuche geeignet. Je nach den Anforderungen und
experimentellen Gegebenheiten erfolgte im Laufe der Arbeit eine leichte Variation der
Schichtstruktur, z. B. eine Erho¨hung der Dicke der a¨ußeren Schicht, die bei der Wa¨rme-
behandlung dem Restgas ausgesetzt ist und unter Umsta¨nden durch Oxidation die freie
Ausbreitung des Tracers behindert. Einige Proben wurden [103] folgend mit zwei Tra-






Abbildung 4.5: Aufbau der hergestellten Proben in der Seitenansicht, schematisch
4.3.4 Substrat
Das Substrat sollte folgende Bedingungen erfu¨llen (mit absteigender Priorita¨t):
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• atomar glatt
• Diﬀusionsbarriere gegenu¨ber dem metallischen Glas
• Gro¨ße entsprechend dem maximal nutzbaren Probendurchmesser der MBE (3 ”)
• leicht teilbar
• preiswert
• gleicher Wa¨rmeausdehnungskoeﬃzient wie die aufgebrachte Schicht
• geringe atomare Masse, um die Auswertung des Aluminiumsignales der Schicht
mittels RBS zu erleichtern (siehe 5.4.2.1)
Aus den ersten Punkten, insbesondere aus der Gro¨ße, die bei 3 ” die Untersuchung der
kompletten Temperaturabha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzienten eines Elementes an der-
selben Probe ermo¨glicht, folgt die Verwendung von Siliciumwafern, die mit einer ca.
100 nm dicken Oxidschicht versehen sind. Diese dient als Diﬀusionsbarriere, verhindert
also eine Interdiﬀusion von Substrat und metallischer Schicht. Solange die elektrische
Leitfa¨higkeit keine Rolle spielt – wie in diesem Fall – sind Oxide als Diﬀusionsbarrie-
ren weit verbreitet [121]. Zwar ist bekannt, daß Zirkonium mit dem Silicium des Sili-
ciumdioxids zu einem Silicid reagieren kann [122], allerdings erst bei deutlich ho¨heren
Temperaturen und la¨ngeren Reaktionszeiten als sie hier Verwendung ﬁnden.
Zu beachten ist, daß aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃ-
zienten der Schicht und des Substrates Spannungen entstehen ko¨nnen, die die Diﬀusion
beeinﬂussen. In [123] wurde gezeigt, daß sich der Diﬀusionskoeﬃzient in NiZr-Schichten
auf einem NaCl-Substrat im Vergleich zu einem Saphir-Substrat um bis zu eine Gro¨ßen-
ordnung erho¨ht. Fu¨r diese Arbeit ist oxidiertes Silicium als Substrat gewa¨hlt worden,
da es in den meisten anderen Untersuchungen ebenfalls verwendet wurde und so die
Vergleichbarkeit gewahrt bleibt. Ga¨nzlich ausschließen la¨ßt sich ein Eﬀekt bei gleichem




Vor der eigentlichen Abhandlung der Untersuchung der Zusammensetzung (Abschnitt 5.4)
und Struktur (5.3) sowie der Bestimmung des Diﬀusionskoeﬃzienten (5.5) sei kurz auf
die experimentellen Verfahren zur Diﬀusionsglu¨hung (5.1) sowie der Ionenbestrahlung
(5.2) eingegangen.
5.1 Diﬀusionsglu¨hungen
5.1.1 Glu¨hungen zur thermischen Diﬀusion
5.1.1.1 UHV-Glu¨hungen
Die Diﬀusionsglu¨hungen erfolgten in einem im Fachgebiet Du¨nne Schichten gebauten
UHV-Ofen, dessen Einzelheiten in [114] abgebildet sind. Bis zu vier Proben werden
auf unabha¨ngigen, u¨ber eine Wasserku¨hlung entkoppelten Kupfertra¨gern eingespannt.
Die Heizung der Kupferblo¨cke ist realisiert u¨ber eingelassene, spiralfo¨rmig gewickelte
Metallmantel-Heizleiter, wodurch eine Temperatur der Halter bis zu 750 ◦C erreicht wer-
den kann, die u¨ber an den Kupferblo¨cken angebrachte Thermoelemente gemessen wird.
Die Gleichma¨ßigkeit der Temperatur u¨ber den kompletten Halter ist in [114] nachgewie-
sen worden. Typische Heizraten liegen bei 10 ◦C in der Minute, wobei die Regulierung
der Temperatur vier PID-Regler u¨bernehmen. Der Druck im UHV-Ofen liegt bei etwa
10−8mbar. Dieser Ofen wurde fu¨r Temperaturen von 200–425 ◦C genutzt, bei Diﬀusi-
onszeiten zwischen 900 und ca. 1.2·106 s. Es stellte sich heraus, daß bei Kombinationen
von kurzen Zeiten und hohen Temperaturen die ermittelten Diﬀusionskoeﬃzienten stark
streuten, d. h. insbesondere zu deutlich tieferen Werten abwichen als bei der Extrapola-
tion der Daten von niedrigeren Temperaturen zu erwarten war. Daher wurde fu¨r hohe
Temperaturen auf eine andere Methode zuru¨ckgegriﬀen.
5.1.1.2 Kurzzeitglu¨hungen
Fu¨r Glu¨hzeiten im Bereich von einigen Minuten ist eine Vorrichtung angeraten, die
ho¨here Heizraten erlaubt und die Temperatur der Probe direkt mißt. Aus diesem Grunde
wurde fu¨r Untersuchungen nahe und oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur ein anderes
Verfahren verwendet: In einem Rapid Thermal Processing-Ofen der Firma AST am
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Institut fu¨r Anorganische Chemie der Universita¨t Frankfurt wurde mittels UV-Licht
die Probe geheizt. Deren Temperatur wird dabei u¨ber ein Pyrometer gemessen. Da die
Proben zu geringe Abmessungen fu¨r die Tragehalterungen aus Glas besaßen, wurden
sie auf einen oxidierten Silicium-Wafer gelegt. Um Temperaturdiﬀerenzen zwischen der
Unterlage und den Proben durch eine unterschiedliche Reﬂektivita¨t (Metallschicht bzw.
Silicium-Wafer) zu vermeiden, wurden die Proben mit der Schichtseite nach unten, d. h.
dem Wafer zugewandt, erhitzt. Dieses hilft gleichzeitig, eine Oxidation der Schichten
zu vermeiden, da diese Glu¨hungen nicht im Vakuum, sondern unter Schutzgas (Argon)
stattfanden. Der Temperaturbereich lag bei 390–480 ◦C, mit einer Heizrate von 15K/s,
der Zeitbereich zwischen 120 und 1200 s.
Die Austauschbarkeit beider O¨fen wurde durch Wa¨rmebehandlungen an gleichen Pro-
ben bei derselben Temperatur u¨berpru¨ft. Dabei entsprachen die Ergebnisse fu¨r die er-
mittelten Diﬀusionskoeﬃzienten der Proben aus dem RTP-Ofen den Ho¨chstwerten derer
aus dem UHV-Ofen. D. h. die Wa¨rmeu¨bertragung im UHV-Ofen ist wie oben vermutet
bei ho¨heren Temperaturen unzuverla¨ssig.
5.1.2 Glu¨hungen unter Hochdruck
Zur Untersuchung der Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion wurde die Hochdruckzelle am
Institut fu¨r Metallforschung der Westfa¨lischen Wilhelms-Universita¨t Mu¨nster genutzt.
Hierin wird der Druck u¨ber komprimiertes Argon-Gas u¨bertragen, das u¨ber eine Kapil-
lare in einen Hohlzylinder geleitet wird. Hierin beﬁndet sich ein Kupferrohr, das, von
einem Heizdraht umwickelt, als Heizung fungiert. Innen folgt ein Keramikrohr, in dem
in einem Tiegel die Probe liegt; an jenem ist ein Thermoelement befestigt. Die Tempe-
ratur ist auf ±2K reproduzierbar, der erreichbare Druck betra¨gt 0.6GPa. Zum genauen
Aufbau der Hochdruckzelle siehe die ausfu¨hrliche Beschreibung in [13,124].
5.2 Ionenbestrahlung
Die Bestrahlung mit Krypton-Ionen erfolgte an der University of Illinois at Urbana-
Champaign. Durch eine Simulation der Bestrahlung mittels des Programmes trim [125]
wurde die Anzahl der erzeugten Leerstellen pro Ion und A˚ngstrom ermittelt. Wenn auch
Leerstellen nur fu¨r kristalline Materialien eindeutig deﬁniert sind, so sind die in der
Simulation erhaltenen Ergebnisse dennoch ein Maß fu¨r die mit der Tiefe u¨bertragene
Energie.
Wie aus Abbildung 5.1 zu ersehen, ist die Verteilung der erzeugten Leerstellen bei
einer Energie von 1 und 2MeV nicht allzu verschieden auf beiden Seiten des Tracers
(um 1600 A˚). Die leichten Schwankungen im Verlauf sind auf die mangelnde Statistik
wegen der geringen Zahl der Ionen (einige Tausend) zuru¨ckzufu¨hren; der Abfall zum
Ende hin ist bedingt durch die Nichtberu¨cksichtigung des Substrates wegen programm-
interner Beschra¨nkungen der Anzahl der Probenelemente. Die Leerstellenverteilung ist
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mit einer Energie von 350 keV, die fu¨r einige Vorversuche an der GSI verwendet wurde,
deutlich asymmetrischer.





















Abbildung 5.1: Simulation der Anzahl der erzeugten Leerstellen bei der Bestrahlung von
Ni23Zr62Al15 mit Kr-Ionen einer Energie von 1 bzw. 2MeV
Der Krypton-Ionenstrahl wurde u¨ber die Probe gerastert, um einen homogenen Ionen-
ﬂuß zu gewa¨hrleisten. Um eine lokale Aufheizung durch den Ionenstrahl zu vermeiden,
wurde zum einen der Strahldurchmesser durch eine Maske mit einem Durchmesser von
3mm u¨ber der Probe begrenzt, und zum anderen eine geringe Stromsta¨rke (von 100–
115 nA) gewa¨hlt. Der Druck betrug dabei etwa 10−7mbar; die Heizung der Probe geschah
u¨ber eine Widerstandsheizung a¨hnlich 5.1.1.1.
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5.3 Untersuchung der Amorphizita¨t
Beim Nachweis der Amorphizita¨t bedient man sich in der Regel Beugungsmethoden.
Strahlen bzw. Teilchen mit geringer Wellenla¨nge werden an der Probe gebeugt, wobei
Interferenzen des gebeugten Strahles fu¨r charakteristische Intensita¨tsmaxima bei be-
stimmten, d. h. festen Atomabsta¨nden z. B. zwischen einzelnen Atomebenen sorgen. Ist
keine weitreichende Ordnung vorhanden, so erha¨lt man ein diﬀuses, breites Maximum
der Intensita¨t, das dem mittleren Atomabstand zuzuordnen ist.
5.3.1 Ro¨ntgendiﬀraktometrie
Die Eindringtiefe von Ro¨ntgenstrahlen in einem Festko¨rper betra¨gt mehrere µm. Daher
kann zur Analyse von Du¨nnschichten nicht mit der u¨blichen Bragg-Brentano-Geometrie
(θ/2θ) gearbeitet werden, bei der Strahlquelle und Detektor jeweils um einen Winkel
θ zur Probe bewegt werden. Durch die geometrische Anordnung ist hierbei gewa¨hrlei-
stet, daß die gebeugte Ro¨ntgenstrahlung immer in den Detektor fokussiert wird. Ei-
ne Erho¨hung der Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit la¨ßt sich erreichen, wenn die Ro¨ntgen-
strahlen unter einem ﬂachen Winkel (0.5-3 ◦) eingestrahlt werden. So stammt z. B. fu¨r
Ni23Zr62Al15 bei einem Einfallswinkel von 1 ◦ ca. 75% der gebeugten Strahlung aus einer
Tiefe von weniger als 300 nm [126]. Um zu gewa¨hrleisten, daß bei dieser Geometrie nur
unter einem Winkel von 2θ gebeugte Strahlung in den Detektor eintritt, wird vor diesem
ein Sollerspalt positioniert.
Die Beugungssignale eines Kristalles werden mit abnehmender Gro¨ße desselben brei-
ter; die Gro¨ße L kleiner Kristallite kann bei gegebener Wellenla¨nge λ bestimmt werden






Fu¨r NixZryAlz ist, wie in (Zr0.64Ni0.36)1−xAlx [98], ein breites Beugungssignal bei
einem Winkel 2θ von etwa 35–40 ◦ zu erwarten, gefolgt von einem kleineren bei ca. 60–
65 ◦.
5.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie
Die zweite Methode, die u¨blicherweise zur U¨berpru¨fung der Amorphizita¨t eingesetzt
wird, ist die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM). Da an den eigenen Proben
keine Messungen durchgefu¨hrt wurden, sei auf Einzelheiten dieser Technik verzichtet
und nur erwa¨hnt, daß gegenu¨ber der Ro¨ntgendiﬀraktometrie der Nachweis von Kristalli-
ten empﬁndlicher ist, die analysierte Fla¨che hingegen kleiner. TEM-Untersuchungen an





Insbesondere bei der Schichtherstellung unter Verwendung von Legierungen, siehe Ab-
schnitt 4.3.1, entspricht der Anteil der einzelnen Komponenten der Proben nicht genau
der gewu¨nschten Zusammensetzung, so daß eine U¨berpru¨fung notwendig ist. Weitere
Einschra¨nkungen liegen in einem nicht beliebig genau einstellbaren Ratenverha¨ltnis der
einzelnen Quellen und in der Bestimmung des Faktors, der das Verha¨ltnis der Raten am
Schwingquarz und an der Probe beschreibt. Daher ist bei allen Schichten eine Kontrolle
der Zusammensetzung notwendig, die mit hinreichender Genauigkeit u¨ber die Ruther-
fordru¨ckstreu-Spektroskopie (Rutherford Backscattering Spectroscopy, RBS) ausgefu¨hrt
werden kann.
5.4.2 Rutherfordru¨ckstreuung
Der Energieverlust eines Teilchens ist beim elastischen Zusammenstoß mit einem anderen
abha¨ngig von den Massen der beiden Stoßpartner. Daher la¨ßt sich aus der Energievertei-
lung eines ru¨ckgestreuten, anfangs monoenergetischen Teilchenstrahles (im allgemeinen
leichter Elemente wie Wasserstoﬀ oder Helium) sowohl auf die in der Probe vorhandenen
Elemente als auch auf deren Tiefenverteilung zuru¨ckschließen.
5.4.2.1 Massenerkennung
Ein sich bewegendes Teilchen der Masse M1 u¨bertra¨gt bei einem Stoß mit einem ruhen-
den Teilchen (M2) einen Teil seiner Energie auf dieses. Das Verha¨ltnis der Energien vor





deﬁniert den kinematischen Faktor K. Dieser – und damit der Energieverlust – ist neben











Die Ho¨he des Signales, das einem Element M2 zugeordnet werden kann, ist proportional
zu seiner atomaren Dichte ρ und zum Streuquerschnitt σ. Da der diﬀerentielle Wirkungs-













ergibt sich eine bessere Eignung fu¨r den Nachweis schwerer Elemente. Somit ist bei den
NixZryAlz-Proben ein Signal mit deutlich ho¨herer Intensita¨t fu¨r Zirkonium zu erwarten,
fu¨r Aluminium ein recht geringes.
Die Genauigkeit, mit der die Zusammensetzung einer Probe ermittelt werden kann,
liegt bei etwa 1%. Die zu erwartende Massenauﬂo¨sung ist eher gering, d. h. die Signale
zweier Massen mit geringen Masseunterschieden werden sich u¨berlappen. Das Signal
eines Tracers aus Kobalt z. B. wird sich in der Meßkurve u¨berlagern mit dem des a¨hnlich
schweren Nickel (Isotope der beiden Elemente siehe Tabelle 4.1).
5.4.2.2 Tiefeninformation
Ein direkter Stoß mit einem Probenatom unter nahezu vo¨lliger Umkehrung der Richtung
ist ein recht unwahrscheinliches Ereignis, siehe Gleichung (5.4). Weitaus ha¨uﬁger treten
Energieverluste auf, die auf Wechselwirkungen mit auf dem Weg liegenden Elektronen-
wolken (elektronischer Energieverlust) oder auf Streuungen an Atomen unter kleinem
Winkel (nuklearer Energieverlust) zuru¨ckzufu¨hren sind. Diese Ereignisse fu¨hren zu einer
kontinuierlichen Energiereduktion, so daß Teilchen, die in gro¨ßerer Tiefe gestreut werden
– und damit einen la¨ngeren Weg zuru¨cklegen –, eine geringere Energie haben als solche,
die an der Oberﬂa¨che reﬂektiert werden. Die Tiefenauﬂo¨sung liegt bei ca. 15 nm, kann
allerdings durch Wahl eines gro¨ßeren Einfallswinkels erho¨ht werden.
Unter Kenntnis eines der beiden Parameter Schichtdicke und Dichte kann man den
anderen mittels RBS bestimmen. Da die Dichte der hergestellten Proben nicht genau
bekannt ist, wurde auf ein anderes Verfahren zur Schichtdickenbestimmung zuru¨ckgegrif-
fen, siehe Abschnitt 5.6. Mit den so ermittelte Werten kann dann mittels der RBS-Daten
die Dichte determiniert werden.
5.5 Bestimmung des Diﬀusionskoeﬃzienten
5.5.1 Allgemeines
Es existieren zahlreiche Methoden, die sich zur Bestimmung des Diﬀusionskoeﬃzien-
ten eignen; zu unterscheiden ist hierbei zwischen direkten und indirekten Verfahren [54].
Wa¨hrend die direkten Methoden unmittelbar auf dem Fickschen Gesetz basieren, stu¨tzen
sich die indirekten auf Pha¨nomene, die durch die thermisch aktivierte Bewegung der Ato-
me beeinﬂußt sind, z. B. Relaxationszeiten. Dabei sind diese Methoden sensitiv fu¨r nur
einige atomare Spru¨nge. Als Beispiele seien Relaxationsmethoden, beruhend auf dem
Snoek- oder dem Zenereﬀekt, oder nukleare Methoden wie NMR (Nuclear Magnetic
Relaxation) oder die Mo¨ßbauerspektroskopie genannt. Zur Ermittlung des Diﬀusionsko-




Dahingegen erfolgt mit den erstgenannten Methoden eine direkte Messung eines Dif-
fusionsﬂusses oder einer Konzentrationsverteilung bzw. eines Integrals daru¨ber. Dabei
sind die gemessenen Diﬀusionswege gro¨ßer als atomare Distanzen; daher auch biswei-
len die Bezeichnung makroskopische Methoden. Beispiele sind Schichtenteilungs- bzw.
Sputterverfahren oder hochenergetische Meßverfahren.
5.5.2 Einschra¨nkungen
Eine erste Einschra¨nkung in der Wahl der mo¨glichen Untersuchungsmethode liefert die
zu erwartende Gro¨ße des Diﬀusionskoeﬃzienten in amorphen Metallen; dieser liegt, um
einen typischen Wert anzugeben, bei etwa 10−21m2/s, woraus sich mit typischen Diﬀusi-
onszeiten von einigen Stunden eine Verbreiterung der anfa¨nglichen Konzentrationsvertei-
lung um einige Nanometer ergibt; d. h. die erforderliche Tiefenauﬂo¨sung der eingesetzten
Technik muß in diesem Bereich liegen.
Den hochenergetischen Meßverfahren, Nukleare Reaktionsanalyse (NRA) und RBS,
inha¨rent ist eine Limitation hinsichtlich der nachweisbaren Elemente: RBS eignet sich
eher fu¨r den Nachweis schwerer Elemente in einer leichten Matrix (siehe Abschnitt 5.4.2).
Fu¨r leichtere Tracer wie Titan ist die Nachweisempﬁndlichkeit nicht sehr hoch. NRA
hingegen ist eher fu¨r noch leichtere Elemente geeignet.
Damit reduzieren sich die mo¨glichen Methoden auf Sputterverfahren. Bei der Herstel-
lung wurde der Einsatz von radioaktiven Atomen ausgeschlossen, siehe Abschnitt 4.2, so
daß nur noch die Sekunda¨rionenmassenspektrometrie (SIMS) und die Augerelektronen-
spektroskopie (AES) verbleiben. Aufgrund der Sensitivita¨t [129], der Verfu¨gbarkeit und
der Mo¨glichkeit, Isotope zu messen fu¨r die Bestimmung des Isotopieeﬀektparameters,
ﬁel die Wahl auf die SIMS, deren Charakteristika im folgenden erla¨utert werden.
5.5.3 Sekunda¨rionenmassenspektrometrie
5.5.3.1 Prinzip
Die Sekunda¨rionenmassenspektrometrie nutzt die Tatsache, daß sich aus einer Oberﬂa¨che
unter Ionenbeschuß Teilchen herauslo¨sen, deren geladener Anteil sich massensepariert
nachweisen la¨ßt.
Triﬀt ein Teilchen mit einer Energie von einigen keV auf eine Oberﬂa¨che auf, so wird
es in der Regel in diese eindringen und seine Energie durch eine Reihe von Sto¨ßen
an die umgebenden Atome abgeben. Durch Ausbildung einer Stoßkaskade erfolgt eine
Durchmischung der obersten Atomlagen, die dazu fu¨hren kann, daß Teilchen aus einem
Bereich von ein bis drei Monolagen Tiefe aus der Oberﬂa¨che emittiert werden (Sput-
tern). Durch deren Nachweis kann man Informationen u¨ber die Zusammensetzung der
Probe erhalten. Unter besta¨ndigem Beschuß wird kontinuierlich Material abgetragen,
so daß mit fortschreitender Zeit auch tiefere Regionen analysiert werden ko¨nnen. Aus
diesem Prinzip ergeben sich bereits die Hauptcharakteristika dieser Technik: eine hohe
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Tiefenauﬂo¨sung, hohe Nachweisgrenzen und ein großer dynamischer Bereich. Da zum
Nachweis der emittierten Teilchen diese massensepariert werden mu¨ssen, bedient man
sich nur des geladenen Anteils; dieser allerdings ist zum einen relativ gering (10−6 bei
Verwendung von Edelgas als Prima¨rion [130]), zum anderen ha¨ngt er sehr stark von
der Zusammensetzung der Probe ab (Matrixeﬀekt), was eine Quantiﬁzierung oftmals
vehindert [131].
Bei dem fu¨r diese Arbeit genutzten, im Fachgebiet Chemische Analytik vorhandenen
Instrument handelt es sich um eine Cameca 5f, ein Sektorfeldgera¨t, das die Massensepara-
tion u¨ber eine Kombination eines elektrischen und eines magnetischen Feldes durchfu¨hrt.
Dadurch bedingt ergeben sich einige Einschra¨nkungen; z. B. ko¨nnen verschiedene Mas-
sen nur nacheinander nachgewiesen werden, und bei hoher Massenauﬂo¨sung sinkt die
Transmission.
5.5.3.2 Konversion von Tiefenproﬁlen
Die Tiefenverteilung eines oder mehrerer Elemente erha¨lt man durch die Aufnahme
der Intensita¨t der den einzelnen Massen zugeordneten Signale im Verlaufe der Zeit.
Mit besta¨ndigem Beschuß wird kontinuierlich die Oberﬂa¨che abgetragen, so daß sich
eine Tiefeninformation ergibt. Hierbei entsteht allerdings das Problem der Konversion
von dem erhaltenen Intensita¨ts-Zeit- in (das eigentlich interessierende) Konzentrations-
Tiefenproﬁl.
Konversion Zeit-Tiefe
Ist die Sputterrate z˙ konstant, so ist die Umrechnung der Sputterzeit t in die Tiefe z
gegeben durch
z(t) = z˙ t (5.5)
Die Sputterrate kann bestimmt werden durch das Ausmessen des Sputterkraters nach
der Messung durch eine geeignete Methode wie z. B. mit einem Proﬁlometer oder durch
Zuordnung von Signalverla¨ufen zu den entsprechenden Gegebenheiten in bekannter Tiefe
(Erreichen des Substrates oder a¨hnliches). Zu beachten ist, daß sich die Sputterrate dabei
nicht a¨ndern darf, was aber in der Regel bei Variationen in der Zusammensetzung der




wobei entweder z(t) oder z˙(t) in situ bestimmt werden mu¨ssen.
Angewendet auf die in Abschnitt 4.3.3 vorgestellte Probengeometrie bedeutet dieses,
daß Gleichung (5.5) gu¨ltig ist, wenn man annimmt, daß der Tracer eine zu vernachla¨ssi-
gende Sto¨rung darstellt. Dieses ist gerechtfertigt, da der Tracer mit einer Anfangsbreite
von etwa 2–3 nm nur ein Prozent der Gesamtdicke der Schicht ausmacht. Zudem betra¨gt
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die Konzentration des Tracerelementes nur etwa 25%, so daß zu erwarten ist, daß sich
die Sputterrate nicht allzu sehr a¨ndert. Fu¨r die wa¨rmebehandelten Proben ist die Breite
zwar gro¨ßer, dafu¨r aber die Konzentration geringer.
Um den typischen Anfangseﬀekt einer sich a¨ndernden Abtragrate bis zur Einstellung
eines Sputtergleichgewichtes zu umgehen, kann man die Tiefeneichung anhand der Cha-
rakteristika Tracerposition (Maximum der Intensita¨t des Tracersignales) und Substrat
(Anstieg des Substratsignales) durchfu¨hren. Zu beru¨cksichtigen ist dabei allerdings, daß
das Maximum einer du¨nnen Zwischenschicht durch den Meßprozeß selbst, d. h. durch
das mittels des Beschusses erzeugte Mischen in der Probe immer etwas verschoben sein
wird [132]. Die Auswirkung beider Eﬀekte auf die Tiefeneichung ist allerdings gering.
Eine Erho¨hung der Genauigkeit wird in [103] beschrieben durch den Einbau zweier Tra-
cer in hinreichendem Abstand, fu¨r die die Verschiebung gleich sein wird und sich somit
kompensiert.
Konversion Intensita¨t-Konzentration
Dieser Teil der Konversion ist im allgemeinen der schwierigste, la¨ßt sich dennoch zumin-
dest in eine Formel verdichten, die sogenannte ”SIMS-Gleichung“ [133]:
I±(A) = Ip Ytot c(A)α±(A) f±(A) (5.7)
Fu¨r ein Element A ist dessen Intensita¨t I gegeben zum einen durch dessen Konzentration
c(A), allerdings des weiteren auch durch den Prima¨rionenstrom Ip, die Sputterausbeute
Ytot, die Ionisierungswahrscheinlichkeit α±(A) und einen instrumentellen Faktor f±(A).
Sind der Prima¨rionenstrom und die u¨brigen Gera¨tefaktoren wie die Transmission etc.
konstant, so ist es insbesondere die Ionisierungswahrscheinlichkeit, die bei Erreichen
einer Grenzschicht – oder allgemein bei A¨nderung der Konzentration – um u¨ber einen
Faktor 103 schwanken kann.
Demzufolge ist im allgemeinen nicht damit zu rechnen, daß sich ein Konzentrations-
verlauf bei einer SIMS-Messung auch als ein Intensita¨tsproﬁl gleichen Aussehens wie-
derﬁnden la¨ßt. Allein, es existiert ein Ausnahmefall, und zwar ein (sehr du¨nner) Tracer
– in einer Tiefe gro¨ßer als 50 A˚– in einer amorphen oder einkristallinen Matrix, deren
Hauptkomponenten homogen verteilt sind [134]. Dieses triﬀt auf die vorliegende Proben-
geometrie zu, siehe Abbildung 4.5. Du¨nne Tracer werden in der Literatur als Standard
zur Demonstration von Tiefenauﬂo¨sungen verwendet, z. B. [130,135].
Da die absolute Konzentration des Tracers zur Bestimmung des Diﬀusionskoeﬃzien-
ten nicht relevant ist, kann das Intensita¨tssignal direkt zur Auswertung herangezogen
werden.
5.5.3.3 Tiefenauﬂo¨sung
Um die A¨nderungen der Tracerbreite von wenigen Nanometern nachweisen zu ko¨nnen,
bedarf es einer hohen Tiefenauﬂo¨sung. Fu¨r diesen Begriﬀ existieren mehrere Deﬁnitionen,
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von denen die einfachste – wenn auch nicht immer anwendbare – der minimale Abstand
zweier perfekter deltafo¨rmiger Schichten ist, der noch zur Trennung im erhaltenen Proﬁl
ausreicht [130]. Ersatzweise werden die Halbwertsbreite bzw. die Tiefe ∆z, innerhalb
derer das Signal von 84% auf 16% seines Maximalwertes fa¨llt, angegeben; in letzter
Zeit wird auch gerne die Steigung der beiden Flanken des Proﬁls in logarithmischer
Darstellung verwendet (decay length, unterteilt in up slope und down slope) [135].
Grundsa¨tzlich tragen drei Eﬀekte zu der erreichbaren Tiefenauﬂo¨sung bei [130,131]:
1. Probenbeschaﬀenheit
2. Instrumentelle Faktoren
3. Wechselwirkung der Prima¨rionen mit dem Target
Probenbeschaﬀenheit
Hierunter fallen die ”Perfektheit“ der Tracerschicht, sowie die Oberﬂa¨chentopographie.
In Abschnitt 4.3.1 wurde beschrieben, daß die Schichten ho¨chstwahrscheinlich glatt auf-
wachsen, wodurch sowohl die Zwischenschicht scharf ausgebildet als auch die Proben-
oberﬂa¨che glatt sein mu¨ßten.
Unter Beschuß kann sich allerdings die Oberﬂa¨che der Probe zunehmend aufrauhen.
Dieser Eﬀekt tritt vornehmlich bei kristallinen Proben auf, da die Sputterrate von der
kristallographischen Orientierung abha¨ngt. Bei amorphen Proben und in geringen Tie-
fen sollte dieser Eﬀekt somit keine Rolle spielen; jedoch wird behauptet, daß anfa¨nglich
amorphe metallische Proben wa¨hrend der Messung eine Textur ausbilden ko¨nnen [130]1.
Aufschluß u¨ber die Signiﬁkanz dieses Eﬀektes geben Messungen mit dem Rasterkraft-
mikroskop (Atomic Force Microscope, AFM) innerhalb der Sputterkrater, womit die
Oberﬂa¨chenrauhigkeit ermittelt werden kann.
Instrumentelle Faktoren
Gegen die Hauptbeitra¨ge zu diesem Punkt sind bereits Gegenmaßnahmen von der Her-
stellerseite getroﬀen, indem zum einen der Prima¨rionenstrahl ein Massenﬁlter durchla¨uft
und zum anderen ein sog. gating mo¨glich ist, d. h. es werden nur Ionen aus dem inneren
Bereich des Kraters beru¨cksichtigt. Zudem wird der Strahl u¨ber die Probe gerastert, um
Auswirkungen einer inhomogenen Stromdichte zu unterdru¨cken.
Wechselwirkung der Prima¨rionen mit dem Target
Selbst bei idealen Proben (und idealen Instrumenten) fu¨hren die Auswirkungen des Io-
nenbeschusses zu einer Verschlechterung der Tiefenauﬂo¨sung. Vor allem die Durchmi-
schung ist hier zu nennen, die der entscheidende Faktor bis zu Tiefen von etwa 1µm
ist [130,131].
Fu¨r eine optimierte Tiefenauﬂo¨sung gelten folgende Richtlinien:
1Fu¨r die Aussage
”
initially amorphous, or very-ﬁne-grain polycrystalline, metal targets may develop




• hohe Masse der Prima¨rionen
• hoher Einfallswinkel2
Die Umsetzung ist bei der Cameca 5f etwas diﬃzil: Der Einfallswinkel ist fest vorgegeben
durch die geometrische Anordnung und die gewa¨hlten Energien; als Prima¨rionen stehen
grundsa¨tzlich Sauerstoﬀ, Argon und Ca¨sium zur Verfu¨gung. Zwar hat Ca¨sium die ho¨chste
Masse, jedoch ist zum einen systembedingt die erreichbare Energie beim Nachweis von
negativen Ionen, wie er fu¨r Cs angebracht ist, deutlich ho¨her (im Normalfall 14.5 keV),
zum anderen ist die Ionisierungs- und damit Nachweiswahrscheinlichkeit fu¨r Metalle bei
der Verwendung von Sauerstoﬀ (und der Detektion von positiven Sekunda¨rionen) um
einige Gro¨ßenordnungen ho¨her [131].
Die Standardmeßbedingungen sind 12,5 kV Beschleunigungsspannung der Prima¨rio-
nen bei einem Probenpotential gegenu¨ber dem Sekunda¨rteil von 4,5 kV, somit eﬀektiv
8 kV. Die so zu erwartende Tiefenauﬂo¨sung liegt sicherlich nicht an der unteren Grenze
des Stands der Technik. Allein, die Fokussierung des Ionenstrahles wird mit abnehmender
Energie zunehmend problematisch, und auch der erreichbare Prima¨rionen-Strom sinkt.
Daher wurden die Messungen in der Regel mit einer Energie von 8 kV durchgefu¨hrt.
Proﬁlform
Ein anfangs ca. 3 nm breiter Tracer wird in einem Tiefenproﬁl nicht in dieser Form vor-
zuﬁnden sein, wie oben (Abschnitt 5.5.3.3) erla¨utert wurde. Da zumindest die gemessene
Form gaußa¨hnlich ist, kann die Auswertung nach Gleichung (3.9) erfolgen. Zusa¨tzlich ist
die Breite der gemessenen Intensita¨tsverteilung gro¨ßer als 3 nm. Der Verbreiterungseﬀekt
ist allerdings auch bei den Messungen der wa¨rmebehandelten Proben vorhanden, wird
also durch Auswertung der Diﬀerenz der Breiten zumindest teilweise kompensiert.


























Dieses ist zwar keine reine Gaußform, la¨ßt sich aber unter Vernachla¨ssigung der abfal-
lenden Flanke (z > z0) hinreichend gut durch einen Gaußﬁt anpassen.




Die Proben wurden entsprechend Abschnitt 4.3 als du¨nne Schichten auf einem oxidierten
Silicium-Wafer mit 3 ” Durchmesser hergestellt. Nach der U¨berpru¨fung der Amorphizita¨t
mittels Ro¨ntgendiﬀraktometrie wurde der Wafer geteilt in Stu¨cke mit ca. 0.5–1 cm Kan-
tenla¨nge. Diese wurden einer Wa¨rmebehandlung unterzogen, mittels der in Abschnitt 5.1
geschilderten Verfahren, bzw. zusa¨tzlich mit Ionen bestrahlt (Abschnitt 5.2). Anschlie-
ßend wurde ein Teil der Proben auf eventuelle Kristallisation u¨berpru¨ft. Hierzu za¨hlten
alle bestrahlten Proben sowie hauptsa¨chlich, aber nicht ausschließlich, diejenigen fu¨r die
thermische Diﬀusion, die bei hohen Temperaturen oder langen Zeiten wa¨rmebehandelt
wurden, insbesondere die aus den Kurzzeitglu¨hungen.
Die Proben der druckabha¨ngigen Diﬀusion hatten eine maximale Kantenla¨nge von
2mm, was zu einem sehr geringen Signal bei der Ro¨ntgendiﬀraktometrie fu¨hrt. Daher
wurde vorher eine Zeit-/Temperaturkombination an gro¨ßeren Proben bestimmt, d. h. bei
Versuchen ohne Hochdruck, die zu keiner Kristallisation fu¨hrte.
Der Diﬀusionskoeﬃzient wurde u¨ber die unterschiedlichen Breiten der Tracer nach
Gleichung (3.9) bestimmt, im Falle kurzer Diﬀusionszeiten unter Beru¨cksichtigung der
Aufheiz- und Abku¨hlraten nach [138].
An gesonderten Proben des Wafers wurde zum einen die Zusammensetzung mittels
RBS bestimmt, zum anderen die Schichtdicke u¨ber das Ausmessen des Sputterkraters
aus der SIMS-Messung.
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Vor der Darstellung der Diﬀusionsergebnisse in Abschnitt 6.2 sei zuna¨chst eingegangen
auf die Eigenschaften der Proben selbst, d. h. deren Zusammensetzung und Struktur.
6.1 Probencharakterisierung
6.1.1 Zusammensetzung
Die hergestellten Proben lassen sich einteilen in zwei Gruppen: zuna¨chst die, die mittels
dreier Quellen, also durch Legierungsverdampfung pra¨pariert wurden (siehe Abschnitt
4.3.1); dann diejenigen, bei denen die einzelnen Komponenten unabha¨ngig voneinander
verdampft wurden.
In Tabelle 6.1 sind die mittels RBS bestimmten Zusammensetzungen der Legierungen
der erstgenannten Gruppe zusammengestellt mit der Angabe der jeweiligen verwendeten
Tracer. Daneben ist die Temperaturdiﬀerenz ∆T angegeben, abgelesen aus der Abbil-
dung 4.2; Werte unterhalb 20K sind mit einem ”-“ gekennzeichnet.
Wa¨hrend die ersten vier Werte ungefa¨hr einem Verlauf (Ni1Zr1)xAl1−x entsprechen,
wurde bei den letzten drei Proben versucht, die gleiche Zusammensetzung zu erreichen
bei unterschiedlichen Tracern. Daß die Anteile der einzelnen Elemente dennoch etwas
variieren, liegt daran, daß aufgrund der Diﬀerenzen der Dampfdru¨cke von Nickel und
Aluminium (siehe Tabelle 4.2) sich das Verha¨ltnis der Komponenten in der Legierung
im Laufe der Zeit leicht a¨ndert. Innerhalb einer Probe jedoch sind die Unterschiede in
der Zusammensetzung nur etwa 0.25% im relevanten Bereich. (Der Wert ergibt sich,
wenn man die gemessenen Konzentrationen der mit der Zeit hergestellten Proben auf
eine Schichtdicke von etwa 50 nm interpoliert.)
Die zweite Gruppe der Proben besteht aus elf verschiedenen Legierungen, deren Zu-
sammensetzung und Temperaturdiﬀerenz ∆T Tabelle 6.2 zu entnehmen ist. Als Tracer
(markiert mit ”x“) kamen in allen Fa¨llen Kobalt und Titan zum Einsatz, stellvertretend
fu¨r ein kleines und ein gro¨ßeres Atom. Wenn auch Hafnium einen gro¨ßeren Atomradius
als Titan besitzt (siehe Tabelle 4.1), so ist doch die Bestimmung der Diﬀusionskoeﬃ-
zienten fu¨r Hafnium schwieriger, da diese generell kleiner sind als im Falle von Titan.
Dieses schra¨nkt den abdeckbaren Temperaturbereich zum Teil erheblich ein.
Bei der Legierung Ni23Zr62Al15 wurde zusa¨tzlich die Diﬀusion von Eisen, Kupfer und
Hafnium untersucht; ebenso Kupfer bei drei weiteren Legierungen.
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Tabelle 6.1: Legierungszusammensetzung (in at.%), verwendete Tracer und ∆T -Werte
(in K) der ersten Gruppe (Verdampfung von Ni-Al-Legierungen)
Ni Zr Al Tracer ∆T
47.5 50.5 2 Cu -
44 49 7 Cu -
37.5 42 20.5 Cu -
25 31 44 Cu -
18 57 25 Co 45
18 65 17 Co 65
17 64 19 Ti 62.5
19 62 19 Cu 67.5
Tabelle 6.2: Legierungszusammensetzung (in at.%), verwendete Tracer und ∆T -Werte
(in K) der zweiten Gruppe (separate Verdampfung der einzelnen Elemente)
Legierung Tracer ∆T
Ni Zr Al Co Fe Cu Ti Hf
23 62 15 x x x x x 77
22 70.5 7.5 x x x 40
34 58 8 x x 30
60 30 10 x x -
7.5 73.5 19 x x 30
30.5 52 17.5 x x 40
19 67 14 x x 65
14.5 70 15.5 x x 55
23 51 26 x x x 25
20 12.5 67.5 x x -
30 59 11 x x x 50
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Abbildung 6.1: U¨bersicht der untersuchten Proben, Symbole siehe Text.
In Abbildung 6.1 ist eine graphische Darstellung der Zusammensetzungen im terna¨ren
Diagramm des Systems NixZryAlz dargestellt. Dabei entsprechen die Sterne den Legie-
rungen aus Tabelle 6.1, die Rauten denen aus Tabelle 6.2; der Kreis bei Ni50Zr50 steht
fu¨r die bekannten Literaturwerte, siehe Abschnitt 4.
Wie im Vergleich mit Abbildung 4.2 zu erkennen, liegt die erste Legierung aus Tabelle
6.2 im Bereich der gro¨ßten Temperaturdiﬀerenz ∆T , wa¨hrend die meisten anderen um
diesen herum gruppiert sind. Die vierte und zehnte Legierung in Tabelle 6.2 weichen
davon ab; erstere liegt am Rand der in [91] noch amorph herstellbaren Proben mit hohem
Nickel-Gehalt, letztere in dem kleinen zusa¨tzlichen Bereich hoher Aluminium-Gehalte,
siehe Abbildung 4.1.
Die angegebenen Werte fu¨r die Zusammensetzungen sind die mittels RBS bestimmten,
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Tabelle 6.3: Zusammensetzung (in at.%) der Proben der Ni23Zr62Al15 genannten Legie-
rung
Tracer Ni Zr Al
Co 23.3 61.7 15
Fe 23.5 61.9 14.6
Ti 23.4 61.4 15.2
Hf 22.7 62.7 14.6
gegebenenfalls leicht gerundet. Die Reproduzierbarkeit hinsichtlich der Elementanteile
ist zu erkennen in der Tabelle 6.3, die fu¨r die erste Legierung aus Tabelle 6.2 (bezeichnet
als Ni23Zr62Al15) die einzelnen Ergebnisse fu¨r vier unterschiedliche Proben, d. h. gleiche
Herstellungsbedingungen aber variierender Tracer, darstellt. Die leichten Schwankungen
im Gehalt der einzelnen Elemente sind vermutlich zuru¨ckzufu¨hren auf leichte Abwei-
chungen der Raten beim Aufdampfvorgang von den Sollwerten.
Ein Beispiel fu¨r ein RBS-Spektrum ist in Abbildung 6.2 dargestellt; unter Verwen-
dung von Helium-Ionen einer Energie von 3.05MeV wurde die Probe Ni23Zr62Al15 mit
einem Eisen-Tracer gemessen. Entsprechend der Theorie (Abschnitt 5.4.2) liegen die
Energien der ru¨ckgestreuten Teilchen bei niedrigeren Energien, geordnet nach den Mas-
sen der Streupartner. Das Signal bei der ho¨heren Energie um 2.5MeV entspricht dem
schwersten Element, Zirkonium, das daneben liegende dem Nickel. Das dem Aluminium
entsprechende Signal liegt bei etwa 1.7MeV. Der Signalansteig neben dem Aluminium zu
kleineren Energien hin ist auf das Silicium des Substrates zuru¨ckzufu¨hren; daher ist nur
die obere Ha¨lfte (Kana¨le 500–1000) des Spektrums dargestellt. Das Eisen-Signal ist als
kleine Erho¨hung auf dem Nickel-Signal zu kleinen Energien hin zu erkennen. Die Zusam-
mensetzung der Schicht erha¨lt man aus der Anpassung des simulierten Spektrums einer
angenommenen Schichtfolge mit den Meßdaten (gestrichelte Kurve in Abbildung 6.2)
mittels des Programmes RUMP [139]. Zu beachten ist, daß die dargestellten Intensita¨ten
normiert sind; die absolute Za¨hlrate liegt ca. einen Faktor hundert ho¨her.
Der Sauerstoﬀgehalt der Proben ist nicht genau bekannt; eine Abscha¨tzung nach [140]
zeigt, daß bei einem Partialdruck von 10−8mbar an Sauerstoﬀ bei der Herstellung des-
sen Gehalt in der Probe (bei einem angenommenen Haftkoeﬃzienten von eins) etwa
0.3% betra¨gt. Die Validita¨t der Abscha¨tzung zeigt sich bei einem Vergleich mit reinen
Aluminium- und Zirkonium-Schichten, die bei einem Druck von 4·10−7mbar hergestellt
wurden und einen Sauerstoﬀgehalt von etwa 6% aufwiesen [141]. Bei einer Messung des
Sauerstoﬀverlaufes in den Proben mittels der Sekunda¨rionenmassenspektrometrie unter
Verwendung von Argon-Prima¨rionen geht die Za¨hlrate des Sauerstoﬀes zwar nicht auf
null zuru¨ck, nimmt aber anfangs um etwas mehr als 3 Gro¨ßenordnungen ab. Dieses muß
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Abbildung 6.2: RBS-Spektrum von Ni23Zr62Al15 mit Eisen-Tracer sowie dazugeho¨rige
Simulation
allerdings nicht mit einem Ru¨ckgang der Sauerstoﬀkonzentration um ebendiesen Betrag
gleichbedeutend sein, da zum einen die Einstellung des Sputtergleichgewichtes einige
Zeit beno¨tigt (und sich demzufolge die Abtragrate a¨ndert) und zum anderen die Ioni-
sierungswahrscheinlichkeit des Sauerstoﬀes, wie die der Metalle, abnehmen kann. Beide
Faktoren tragen zur gemessenen Intensita¨t bei, siehe Gleichung (5.7). Aussagen u¨ber den
absoluten Gehalt sind aus dieser Messung somit nicht mo¨glich.
6.1.2 Struktur
6.1.2.1 XRD
Die Ro¨ntgendiﬀraktogramme zeigen einen Verlauf wie das in Abbildung 6.3 dargestellte
der Probe Ni23Zr62Al15: auf ein deutliches, breites Maximummit einem 2θ-Wert zwischen
35-40◦ folgt ein zweites, schwaches bei etwa 60-65◦. Eine Berechnung u¨ber die Scherrer-
Formel (5.1) liefert eine ”Kristallit“gro¨ße von etwa 0.7 nm.
Bilden sich kristalline Phasen, so fu¨hrt dieses im Ro¨ntgendiﬀraktogramm zur Ausbil-
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Abbildung 6.3: Ro¨ntgendiﬀraktogramm von Ni23Zr62Al15
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Abbildung 6.4: Ro¨ntgendiﬀraktogramm von Ni23Zr62Al15 nach verschiedenen Zeiten bei
693K
dung von Intensita¨tsmaxima, die der urspru¨nglichen Kurve u¨berlagert sind. Jene weisen
eine deutlich geringere Breite auf und gewinnen mit zunehmender Dauer der Wa¨rmebe-
handlung an Intensita¨t, wie in Abbildung 6.4 zu erkennen ist. Dort ist eine Probe der
Zusammensetzung Ni23Zr62Al15 nach sukzessiven Wa¨rmebehandlungen bei 693K einer
Dauer von jeweils einigen Stunden gemessen worden.
Eine Besonderheit ﬁndet sich bei der Legierung Ni20Zr12.5Al67.5. Hier weist auch schon
das Ro¨ntgendiﬀraktogramm einer Probe direkt nach der Herstellung – zumindest bei
einigen Messungen – eine Intensita¨tserho¨hung bei einem Winkel 2θ von ca. 37 ◦auf, siehe
Abbildung 6.5. Dargestellt sind drei Messungen an zwei verschiedenen Proben.
Somit sind die Proben der Legierung Ni20Zr12.5Al67.5 nicht vollsta¨ndig amorph. Im
Vergleich mit der Messung an den teilkristallisierten Proben von Legierung Ni23Zr62Al15
(Abbildung 6.4) ist zu erkennen, daß dort bei dem gleichen Winkel eine Intensita¨ts-
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erho¨hung vorhanden ist; man beachte dabei die Verschiebung der Kurve auf der x-Achse.
Bei Ni23Zr62Al15 liegt das Signal rechts des breiten Maximums, bei Ni20Zr12.5Al67.5 links
davon.





















Abbildung 6.5: Ro¨ntgendiﬀraktogramm von Ni20Zr12.5Al67.5 im Bereich des Intensita¨ts-
maximums
6.1.2.2 TEM
Fru¨here TEM-Untersuchungen [114] an Proben der Zusammensetzung Ni18Zr57Al25 ha-
ben gezeigt, daß im Herstellungszustand und nach einer Wa¨rmebehandlung von 10 h bei
663K keine Kristallite zu erkennen sind.
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6.1.3 Tiefenproﬁlierung
6.1.3.1 SIMS
Ein Beispiel fu¨r ein SIMS-Tiefenproﬁl zeigt Abbildung 6.6. An der Schicht der Zusam-
mensetzung Ni22Zr70.5Al7.5 erkennt man zum einen den homogenen Verlauf der Matrix-
elemente (dargestellt sind die Isotope 27Al, 60Ni und 90Zr). Desweiteren sind drei Isotope
des Titan-Tracers gezeigt; der ho¨here Untergrund bei 46Ti+ und 48Ti+ ist zuru¨ckzufu¨hren
auf doppelt geladene Zirkonium-Ionen (92Zr2+ und 96Zr2+), zu deren Trennung von den
Titan-Signalen eine deutlich ho¨here, teils unerreichbare, Massenauﬂo¨sung als die stan-
dardma¨ßig verwendete von m/∆m ≈300 notwendig ist. Trotzdem ergibt sich eine Dyna-
mik, d. h. ein Intensita¨tsunterschied vom Maximum zum Untergrund, von drei bis vier
Gro¨ßenordnungen fu¨r die Tracer-Signale. Diese Aussage ist auch im Falle des Kupfers
als Tracer gu¨ltig; in der Literatur ﬁndet sich ein Hinweis auf ein schlechteres, maximal
erreichbares Signal- zu Untergrundverha¨ltnis von nur etwa 20 in NiZr [142], welches hier
nicht der Fall ist.
Die Tiefenauﬂo¨sung, bestimmt an der abfallenden Flanke des Titans, liegt bei etwa
7.5 nm (pro Dekade Signalru¨ckgang) – dieser Wert a¨ndert sich etwas, je nach Zusam-
mensetzung der Probe und verwendetem Tracer. Auﬀa¨llig ist die Asymmetrie des Titan-
Signales, die sich aus der Durchmischung beim Beschuß der Probe ergibt (siehe Abschnitt
5.5.3.3). Zu beachten ist jedoch die logarithmische Darstellung von Abbildung 6.6; linear
dargestellt a¨hnelt die Signalkurve deutlicher einer Gaußkurve. Als Beispiel ist in Abbil-
dung 6.7 ein Titan-Tracer in Ni22Zr70.5Al7.5 gezeigt – der U¨bersichtlichkeit halber mit
nur einem Isotop – wie hergestellt und nach 20min bei 370 ◦C (643K). Die Auswertung
des Diﬀusionskoeﬃzienten erfolgt aus den durch Gaußﬁts an die Meßkurven gewonnenen
Breiten σ nach Gleichung (3.9).
Wenn auch bei einigen Proben die Matrixsignale beim Erreichen des Tracers etwas
schwanken – so nehmen in Ni22Zr70.5Al7.5 alle Signale bei der Messung einer Probe im
Zustand wie hergestellt mit Kobalt als Tracer an dieser Stelle kurzzeitig um etwa 25%
zu – werden die Meßkurven dennoch gut durch eine Gaußkurve beschrieben. Insbeson-
dere hat die schwa¨cher abfallende Flanke kaum einen Einﬂuß auf die ermittelte Breite
σ der Kurve, was sich z. B. daran zeigt, daß sich bei einer Reduktion der Energie der
Prima¨rionen um 3keV die ermittelten Diﬀusionskoeﬃzienten nur um einige Prozent un-
terscheiden. Wird der Gaußﬁt nur mit der ansteigenden Flanke durchgefu¨hrt, so weicht
der dann ermittelte Diﬀusionskoeﬃzient weniger als zehn Prozent ab. Die Genauigkeit in
der Bestimmung von D liegt bei etwa ±20%, ein Wert der sich auch bei anderen Untersu-
chungen ﬁndet, z. B. [143,144]. Der Unterschied bei einer Verwendung von zwei Tracern
anstatt nur einem nach [103] ist vernachla¨ssigbar; demzufolge wurden die Schichten nach
den Vergleichsmessungen nur mit einem Tracer hergestellt.
Der Fehler bei der aus der Temperaturabha¨ngigkeit ermittelten Aktivierungsenthalpie
liegt bei ca. ±0.1 eV. Sind im folgenden keine (anderen) Unsicherheiten angegeben, ist
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Abbildung 6.6: SIMS-Tiefenproﬁl von Ni22Zr70.5Al7.5 mit einem Titan-Tracer
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Abbildung 6.7: SIMS-Tiefenproﬁl von Titan (nur 50Ti gezeigt) in Ni22Zr70.5Al7.5
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von den hier genannten auszugehen.
Abschließend sei zum Tiefenproﬁl angemerkt, daß das 16O-Signal in der metallischen
Schicht von den verwendeten Prima¨rionen herru¨hrt, nicht vom in der Probe vorhande-
nen Sauerstoﬀ, und daß der Anstieg aller Signale bei Erreichen des Substrates auf den
Einﬂuß des in diesem (SiO2) vorliegenden Sauerstoﬀs sowie eine mo¨gliche A¨nderung der
Abtragrate zuru¨ckzufu¨hren ist.
6.1.3.2 Oberﬂa¨chenrauhigkeit
Aus dem scharfen U¨bergang zum Substrat am Signal des 29Si in Abbildung 6.6 wird
deutlich, daß die Oberﬂa¨chenrauhigkeit im allgemeinen kein limitierender Faktor fu¨r die
Tiefenauﬂo¨sung ist. Bei der Probe mit der Zusammensetzung Ni20Zr12.5Al67.5 jedoch
zeigt sich wie schon bei den XRD-Ergebnissen eine Besonderheit: es kommt zu einer
beschußinduzierten Aufrauhung der Oberﬂa¨che, siehe Abbildung 6.8. Wa¨hrend die erste
Ha¨lfte der Messung bis zum Tracer derjenigen in Abbildung 6.6 gleicht, ist in beiden
Fa¨llen (Kobalt1 und Titan als Tracer) eine deutlich langsamere Abnahme des Signa-
les zu beobachten. Der U¨bergang zum Substrat ist ebenfalls nicht scharf, zu erkennen
am 29Si-Signal, was nicht auf eine Interdiﬀusion zuru¨ckgefu¨hrt werden kann, siehe Ab-
schnitt 4.3.4, zumal der Eﬀekt schon bei nicht wa¨rmebehandelten Proben auftritt.
Die Aufrauhung besta¨tigt sich mittels AFM-Messungen, die an Sputterkratern unter-
schiedlicher Tiefe durchgefu¨hrt wurden. In Tabelle 6.4 ist die mittlere Rauhigkeit Ra







mit der mittleren Ho¨he z¯. Bei den Meßwerten ist zu beachten, daß die Messungen nicht
in situ erfolgten, sondern die Proben zum Transfer zwischenzeitlich an Luft waren, somit
die Oberﬂa¨che sich vera¨ndert haben kann.
Die Schichten weisen an der Oberﬂa¨che in etwa die gleiche Rauhigkeit auf wie das Sub-
strat (Silicium-Wafer, oxidiert). D. h., daß die Annahme eines schichtweisen Aufwach-
sens in Abschnitt 4.3.1 gerechtfertigt ist. Unter Ionenbeschuß a¨ndert sich die Rauhigkeit
normalerweise kaum, wie das Beispiel Ni23Zr62Al15 zeigt. Aus den Werten der AFM-
Messungen der Probe Ni20Zr12.5Al67.5 ergibt sich, daß die Aufrauhung der Probe nicht
erst mit Erreichen des Tracers erfolgt, sondern schon vorher. Daher ist auszuschließen,
daß eine kristalline Zwischenschicht mit dem Tracer die Probleme verursacht. In Ab-
bildung 6.9 sind als Beispiel AFM-Aufnahmen am U¨bergang zum Substrat der Proben
Ni23Zr62Al15 und Ni20Zr12.5Al67.5 gezeigt; man beachte die unterschiedlichen Ho¨henska-
len.
Die Proben der Legierung Ni20Zr12.5Al67.5 werden im weiteren nicht beru¨cksichtigt.
1Der Untergrund auf der Masse 59 ist zuru¨ckzufu¨hren auf U¨berlagerungen mit 58NiH+ oder
(58Ni60Ni)2+
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Abbildung 6.8: SIMS-Tiefenproﬁl von Ni20Zr12.5Al67.5 mit einem Kobalt-Tracer
Tabelle 6.4: Mittlere Oberﬂa¨chenrauhigkeit verschiedener Proben, in nm
Probe Meßpunkt Ra
Si-Wafer, oxidiert Oberﬂa¨che 0.26
Ni23Zr62Al15 Oberﬂa¨che 0.28
Ni23Zr62Al15 zwischen Tracer und Substrat 0.23
Ni23Zr62Al15 U¨bergang zum Substrat 0.27
Ni20Zr12.5Al67.5 Oberﬂa¨che 0.35
Ni20Zr12.5Al67.5 zwischen Oberﬂa¨che und Tracer 0.42
Ni20Zr12.5Al67.5 Tracer 0.7
Ni20Zr12.5Al67.5 U¨bergang zum Substrat 5.16
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Abbildung 6.9: AFM-Aufnahmen der Oberﬂa¨chen der Proben Ni23Zr62Al15 (links) und
Ni20Zr12.5Al67.5 (rechts) beim U¨bergang zum Substrat
6.2 Thermische Diﬀusion
6.2.1 Relaxation
Fu¨r die exakte Bestimmung des Diﬀusionskoeﬃzienten ist es wichtig, die Relaxation und
ihren Eﬀekt auf die Diﬀusion zu kennen, siehe Abschnitt 3.2.5.1. In Abbildung 6.10 ist
fu¨r verschiedene Diﬀusionszeiten von 1800 s bis 50400 s der mittlere Diﬀusionskoeﬃzient
〈D〉 von Kupfer in Ni19Zr62Al19 bei 653K dargestellt. Wenn auch ein Ru¨ckgang des
Diﬀusionskoeﬃzienten um den Faktor vier festzustellen ist, so kann doch festgehalten
werden, daß 〈D〉 bereits nach einer Diﬀusionszeit von 5400 s nahezu auf den Endwert
gefallen ist.
Zugleich ist zu beru¨cksichtigen, daß der Relaxationseﬀekt in der Na¨he dieser Zusam-
mensetzung am deutlichsten ist, bei gro¨ßeren Abweichungen der Konzentration hiervon
geringer wird und bei Ni50Zr50 nicht nachweisbar ist [58]. Daher wurde auf eine anfa¨ng-
liche Wa¨rmebehandlung zur Relaxation verzichtet. Sofern nicht extrem kleine Verbreite-
rungen – und damit kurze Diﬀusionzeiten – wie bei den ersten Meßpunkten in Abbildung
6.10 ausgewertet werden, ist dieses aufgrund der geschilderten Beobachtungen gerecht-
fertigt.
Nichtsdestoweniger wurde die Gu¨ltigkeit dieser Aussage im Verlauf der Experimente
an weiteren Proben u¨berpru¨ft. In der Regel wurde dazu bei durchschnittlich zwei Tem-
peraturen einer Kombination Zusammensetzung-Tracer der Diﬀusionskoeﬃzient zusa¨tz-
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Abbildung 6.10: Relaxationseﬀekt der Kupfer-Diﬀusion in Ni19Zr62Al19 bei 653K
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Abbildung 6.11: Diﬀusionskoeﬃzienten D verschiedener Tracer in Ni23Zr62Al15
lich bei deutlich la¨ngeren Diﬀusionszeiten ermittelt. Stimmen die Diﬀusionskoeﬃzienten
u¨berein, so ist die Relaxation vernachla¨ssigbar.
6.2.2 Allgemeine Beobachtungen
Arrheniusverhalten
In dem abgedeckten Temperaturbereich, der maximal ca. 250K betra¨gt, zeigen alle Pro-
ben ein Arrheniusverhalten, d. h. der Logarithmus des Diﬀusionskoeﬃzienten aufgetragen
gegen die reziproke Temperatur la¨ßt sich hinreichend gut durch eine Gerade beschrei-
ben, siehe Abbildung 6.11, auch wenn bei kleineren Diﬀusionskoeﬃzienten, insbesondere
beim Titan, gro¨ßere Streuungen der Meßwerte auftreten.
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Gro¨ßenabha¨ngigkeit von D
Ebenfalls ist in Abbildung 6.11 zu erkennen, daß die Diﬀusionskoeﬃzienten kleinerer
Tracer (Kobalt, Eisen und Kupfer, zur Atomgro¨ße siehe Tabelle 4.1) u¨ber den gesamten
Temperaturbereich bei einer gegebenen Temperatur gro¨ßer sind als die gro¨ßerer Tracer
(Titan und Hafnium); bei nur geringen Unterschieden in der Gro¨ße, z. B. Kupfer und
Eisen, sind im gezeigten Beispiel die Diﬀusionskoeﬃzienten nahezu gleich, siehe dazu
auch Abschnitt 6.2.3.3.
Gro¨ßenabha¨ngigkeit von Q
Mit zunehmender Gro¨ße der Tracer nimmt die Steigung der Geraden, d. h. die Aktivie-
rungsenthalpie, zu; siehe hierzu auch die Tabellen 6.5 und 6.6.
Beziehung von D0 und Q
In Abbildung 6.12 sind von allen Legierungen der ersten und zweiten Gruppe die Pra¨ex-
ponentialfaktoren und die Aktivierungsenthalpien gegeneinander aufgetragen, erstere in
logarithmischer Weise. Die allgemeine Tendenz ist, daß mit ho¨herem D0 auch die Akti-
vierungsenthalpie ansteigt. Bei einer exponentiellen Anpassung nach






erha¨lt man die Faktoren A=2.3E-20m2/s und B=0.065 eV/Atom.
6.2.3 Einﬂuß der Legierungszusammensetzung und Tracergro¨ße
In den Tabellen 6.5 und 6.6 sind zur U¨bersicht die Aktivierungsenthalpien Q und die
Pra¨exponentialfaktoren D0 fu¨r die Legierungen aus den Tabellen 6.1 bzw. 6.2 unterhalb
der Glasu¨bergangstemperatur angegeben.
6.2.3.1 D in (Ni1Zr1)xAl1−x
Als erstes sei der Eﬀekt der Addition von Aluminium zur Legierung Ni50Zr50 betrach-
tet anhand der ersten Proben aus Tabelle 6.1, die in ihrer Zusammensetzung ungefa¨hr
(Ni1Zr1)xAl1−x entsprechen. Als Beispiel ist in Tabelle 6.7 der Diﬀusionskoeﬃzient von
Kupfer in den genannten Legierungen bei einer Temperatur von 598K angegeben, der
im Sinne der gezeigten Tendenz repra¨sentativ fu¨r alle untersuchten Temperaturen (473-
648K) ist. Zusa¨tzlich aufgefu¨hrt ist Ni53.5Zr46.5, sowie der nach den Angaben2 in [70]
nach der Arrheniusbeziehung (Gleichung (3.10)) fu¨r Ni50Zr50 berechnete Wert.
Mit zunehmendem Aluminium-Anteil sinkt der Diﬀusionskoeﬃzient, wobei der Ef-
fekt auch schon bei einer relativ geringen Al-Konzentration recht deutlich auftritt. Die
2Der dort in Tabelle 1 aufgefu¨hrte Wert von 157 eV ist oﬀensichtlich ein Druckfehler; der richtige Wert
ist zweifellos 1.57 eV
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Abbildung 6.12: Zusammenhang der Pra¨exponentialfaktoren und Aktivierungsenthalpi-
en der Legierungen aus Tabelle 6.2 (Quadrate) und Tabelle 6.1 (Drei-
ecke)
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Tabelle 6.5: Aktivierungsenthalpie Q (in eV) und Pra¨exponentialfaktor D0 (in m2/s) der
Legierungen der ersten Gruppe
Zusammensetzung Tracer D0 Q
Ni47.5Zr50.5Al2 Cu 6.8E-11 1.23
Ni44Zr49Al7 Cu 4.9E-11 1.23
Ni37.5Zr42Al20.5 Cu 4.9E-12 1.14
Ni25Zr31Al44 Cu 3.6E-12 1.15
Ni18Zr57Al25 Cu 1.3E-4 2.1
Ni18Zr65Al17 Co 2.7E-9 1.5
Ni17Zr64Al19 Ti 7.0E-8 1.95
Ni19Zr62Al19 Cu 5.0E-8 1.8
Aktivierungsenthalpie wird kaum beeinﬂußt, sie sinkt leicht mit steigendem Aluminium-
Gehalt. Bei diesen Ergebnissen ist zu beru¨cksichtigen, daß das Verha¨ltnis der Konzen-
trationen von Nickel und Zirkonium nicht genau gleich ist, und somit hierdurch die
Diﬀusionsgeschwindigkeit beeinﬂußt werden kann. Zwar ist die Auswirkung auf den Dif-
fusionskoeﬃzienten von Kupfer bei 573K in NixZry bei einer Variation der Zusammen-
setzung um einige Prozent sehr gering [16], dieses muß allerdings beim Vorhandensein
eines dritten Legierungspartners nicht zutreﬀen. Festzuhalten bleibt, daß die Diﬀusion
durch das Aluminium verlangsamt wird.
6.2.3.2 Vergleich der Diﬀusion in Ni23Zr62Al15 und Ni50Zr50
Ein Vergleich der Zusammensetzungen der gerade betrachteten Legierungen in Abbil-
dung 6.1 (obere Sternsymbole) mit der Abha¨ngigkeit der Temperaturdiﬀerenz zwischen
Tg und Tx (∆T ) von der Konzentration (Abbildung 4.2) zeigt, daß die Legierungen im
Bereich einer nur sehr kleinen Diﬀerenz zwischen Glasu¨bergangstemperatur und Kri-
stallisationstemperatur liegen, vergleiche auch Tabelle 6.1. Von besonderem Interesse
ist jedoch der Bereich mit den hohen ∆T -Werten, da in diesem die metallischen Mas-
sivgla¨ser zu ﬁnden sind. Daher sei als na¨chstes die Diﬀusion in Ni50Zr50 verglichen mit
der in Ni23Zr62Al15, der Legierung, die einen der ho¨chsten ∆T -Werte aufweist.
Die Wahl von Ni50Zr50 als Vergleich ist zwar nicht zwingend, da das Aluminium ent-
weder als Ersatz des Nickels oder des Zirkoniums angesehen werden kann. Allerdings
haben die erwa¨hnten Untersuchungen [16] in NixZry gezeigt, daß der Diﬀusionskoeﬃ-
zient in Ni50Zr50 nur ca. einen Faktor zwei u¨ber dem Minimalwert (bei der gegebenen
Temperatur) in diesem System liegt und erst bei geringen Nickel-Gehalten deutlich zu-
nimmt. Insofern kann Ni50Zr50 als Referenzwert genommen werden, um zu bestimmen,
ob die Diﬀusion im terna¨ren System langsamer als im bina¨ren abla¨uft.
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Tabelle 6.6: Aktivierungsenthalpie Q (in eV) und Pra¨exponentialfaktor D0 (in m2/s) der
Legierungen der zweiten Gruppe
Zusammensetzung Tracer D0 Q
Ni23Zr62Al15 Co 1.1E-7 1.63
Ni23Zr62Al15 Fe 2.8E-7 1.70
Ni23Zr62Al15 Cu 2.8E-7 1.70
Ni23Zr62Al15 Ti 1.1E-6 2.03
Ni23Zr62Al15 Hf 1.3E-2 2.65
Ni22Zr70.5Al7.5 Co 8.7E-9 1.33
Ni22Zr70.5Al7.5 Cu 2.2E-7 1.64
Ni22Zr70.5Al7.5 Ti 5.1E-5 1.93
Ni34Zr58Al8 Co 1.9E-10 1.28
Ni34Zr58Al8 Ti 2.9E-9 1.64
Ni60Zr30Al10 Co 2.4E-10 1.33
Ni60Zr30Al10 Ti 2.5E-6 2.2
Ni7.5Zr73.5Al19 Co 1.9E-9 1.26
Ni7.5Zr73.5Al19 Ti 8.1E-7 1.92
Ni30.5Zr52Al17.5 Co 2.9E-8 1.56
Ni30.5Zr52Al17.5 Ti 3.5E-2 2.69
Ni19Zr67Al14 Co 3.8E-8 1.41
Ni19Zr67Al14 Ti 2.5E-8 1.66
Ni14.5Zr70Al15.5 Co 2.4E-8 1.49
Ni14.5Zr70Al15.5 Ti 1.3E-6 1.98
Ni23Zr51Al26 Co 8.7E-9 1.53
Ni23Zr51Al26 Cu 4.3E-5 2.05
Ni23Zr51Al26 Ti 8.6E-3 2.66
Ni20Zr12.5Al67.5 Co - -
Ni20Zr12.5Al67.5 Ti - -
Ni30Zr59Al11 Co 2.2E-9 1.36
Ni30Zr59Al11 Cu 6.3E-8 1.58
Ni30Zr59Al11 Ti 4.6E-5 2.13
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Abbildung 6.13: Abha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzienten D vom Atomradius bei einer
Temperatur von 573K
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Der Verlauf der Diﬀusionskoeﬃzienten in der Legierung Ni23Zr62Al15 mit der Tempe-
ratur ist bereits bei der Beschreibung der allgemeinen Beobachtungen pra¨sentiert worden
(Abbildung 6.11); die Q- und D0-Werte ﬁnden sich in Tabelle 6.6. Der U¨bersichtlichkeit
halber ist in Abbildung 6.13 bei nur einer Temperatur, 573K, der Diﬀusionskoeﬃzient
verschiedener Tracer aufgetragen gegen deren Atomradius. Gleiche Tracer sind in der
Abbildung bezeichnet, die u¨brigen in Ni50Zr50 sind, mit aufsteigender Gro¨ße, Nickel,
Chrom und Gold. Die Werte fu¨r Ni50Zr50 stammen aus [58].
Zum einen ist wiederum festzustellen, daß die Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r sa¨mtliche
Tracer in Ni23Zr62Al15 niedriger liegen als in Ni50Zr50. Fu¨r Kupfer z. B. liegt D etwa
eine Gro¨ßenordnung niedriger bei Vorhandensein von Aluminium in der Legierung – ei-
ne Reduktion sehr a¨hnlich der, die in oben betrachtetem Beispiel (Abschnitt 6.2.3.1)
bei maximalem untersuchten Al-Anteil beobachtbar war. Die Diﬀerenz in den Diﬀusi-
onskoeﬃzienten ist zum anderen allerdings abha¨ngig von der Atomgro¨ße des Tracers:
wa¨hrend sich die Werte fu¨r ein diﬀundierendes Atom mit gro¨ßerem Radius wie z. B. Ti-
tan nur um etwa einen Faktor vier unterscheiden, sind es beim kleinsten Tracer, Kobalt,
u¨ber zwei Gro¨ßenordnungen. D. h. es fehlt insbesondere der nochmalige deutliche An-
stieg in der Diﬀusionsgeschwindigkeit bei einer nur kleinen Reduktion des Atomradius
beim U¨bergang von Eisen oder Kupfer zu Kobalt. Daß dieses u¨ber den gesamten Tempe-
raturbereich gegeben ist, ist in Abbildung 6.11 zu erkennen; die Diﬀusionskoeﬃzienten
der drei kleineren Elemente liegen jeweils bei nahezu gleichen Werten.
6.2.3.3 Gro¨ßeneﬀekt der Diﬀusion
Der Unterschied in den Diﬀusionsgeschwindigkeiten ist um so geringer, je na¨her die
Zusammensetzung der Proben an Ni23Zr62Al15 liegt – und damit auch je gro¨ßer die
Temperaturdiﬀerenz ∆T ist. Fu¨r die Proben, bei denen die Kupfer-Diﬀusion gemessen
wurde, sind in Abbildung 6.14 die Diﬀusionskoeﬃzienten von Kobalt, Kupfer, Titan und
in zwei Fa¨llen Eisen angegeben fu¨r eine Temperatur von 573K. (Der Wert fu¨r Titan in
Ni23Zr51Al26 ist von ho¨heren Temperaturen extrapoliert unter der Annahme eines sich
fortsetzenden Arrheniusverhaltens, wie es fu¨r ho¨here Temperaturen gemessen wurde.)
Wa¨hrend das Verha¨ltnis DCo/DCu in Ni50Zr50 bei ca. 60 liegt, betra¨gt es in Ni23Zr62Al15
nur 1.4. Fu¨r Ni30Zr59Al11, das eine recht hohe Temperaturdiﬀerenz ∆T besitzt (siehe
Tabelle 6.8), ist das Verha¨ltnis DCo/DCu 2.6, fu¨r die in der Zusammensetzung im Ver-
gleich zu Ni23Zr62Al15 sta¨rker gea¨nderten Legierungen Ni22Zr70.5Al7.5 und Ni23Zr51Al26
liegt das Verha¨ltnis bei 7.5 bzw. 10. Man erkennt also eine deutliche Reduktion des
Gro¨ßeneﬀektes der Diﬀusion im Vergleich kleiner Tracer mit geringen Diﬀerenzen im
Radius umso gro¨ßer der Temperaturbereich ∆T ist, siehe Abbildung 6.15.
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Abbildung 6.14: Diﬀusionskoeﬃzienten D verschiedener Tracer in Abha¨ngigkeit von ih-
rem Atomradius bei einer Temperatur von 573K
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Abbildung 6.15: Verha¨ltnis der Diﬀusionskoeﬃzienten von Kobalt und Kupfer bei 573K
in Abha¨ngigkeit der Temperaturdiﬀerenz ∆T=Tx − Tg der Legierung
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6.2.3.4 Abha¨ngigkeit von D und Tx
Das unterschiedliche absolute Niveau, auf denen die Werte der Diﬀusionskoeﬃzienten in
Abbildung 6.14 liegen, ist mit der Kristallisationstemperatur korrelierbar: Bei einer gege-
benen Temperatur ist der Diﬀusionskoeﬃzient kleiner fu¨r eine Legierung, die eine hohe
Kristallisationstemperatur besitzt. Unter Zuhilfenahme der Tx-Werte aus Tabelle 6.8
erkennt man diesen Trend in Abbildung 6.14: die Diﬀusionskoeﬃzienten aller Tracer
liegen in Ni23Zr51Al26 am niedrigsten, fu¨r die Legierungen Ni50Zr50, Ni23Zr62Al15 und
Ni30Zr59Al11 ho¨her und relativ dicht zusammen, und zumindest fu¨r große Tracer wie Ti-
tan in Ni22Zr70.5Al7.5 am ho¨chsten. Die Diﬀusionskoeﬃzienten der kleineren Tracer folgen
diesem Ablauf nicht genau, da sich bei ihnen die unterschiedliche Gro¨ßenabha¨ngigkeit
auswirkt, so daß z. B. Kobalt in Ni50Zr50 am schnellsten diﬀundiert. Eng verbunden mit
dieser Betrachtung ist der Verlauf der Aktivierungsenthalpie und des Pra¨exponential-
faktors, die im na¨chsten Abschnitt folgt.
6.2.3.5 Legierungszusammensetzung und Aktivierungsenthalpie
Nimmt die Packungsdichte der Atome zu, so ist zu vermuten, daß die Lu¨cke zwischen
benachbarten Atomen, die als Diﬀusionspfad genutzt werden kann, kleiner und damit
die Aktivierungsenthalpie entsprechend gro¨ßer wird. In Abbildung 6.16 ist die Akti-
vierungsenthalpie der Diﬀusion von Kobalt, Kupfer und Gold bzw. Titan in Ni50Zr50
und Ni23Zr62Al15 dargestellt in Abha¨ngigkeit von der Atomgro¨ße, Werte fu¨r Ni50Zr50
aus [70]. Sa¨mtliche Aktivierungsenthalpien in Ni23Zr62Al15 sind gro¨ßer als die in der
bina¨ren Legierung; insbesondere liegt der Wert fu¨r Atome mit kleinem Radius wie Kup-
fer in Ni23Zr62Al15 a¨hnlich hoch wie der fu¨r das gro¨ßere Atom Gold in Ni50Zr50.
Im Vergleich mit den anderen terna¨ren Legierungen verha¨lt sich die Gro¨ße der Akti-
vierungsenthalpien wie folgt: Fu¨r den kleinsten Tracer, Kobalt, ist Q fu¨r die Legierung
Ni23Zr62Al15 am gro¨ßten mit 1.63 eV/Atom, vergleiche Tabelle 6.6. Mit zunehmender
Abweichung von dieser Zusammensetzung nimmt die Aktivierungsenthalpie ab, wobei
der Ru¨ckgang sta¨rker ist fu¨r Legierungen, die eine niedrigere Kristallisationstemperatur
aufweisen, d. h. fu¨r Ni34Zr58Al8, Ni22Zr70.5Al7.5 und Ni7.5Zr73.5Al19 (um 1.3 eV/Atom).
Auf der Zirkonium-a¨rmeren und Aluminium-reicheren Seite ist die Reduktion von Q nur
schwach, auf ca. 1.5 eV/Atom, z. B. bei Ni23Zr51Al26.
Beim na¨chstgro¨ßeren Tracer, Kupfer, ist das Bild a¨hnlich, sofern der Bereich mit der
geringeren Kristallisationstemperatur betrachtet wird, d. h. Q sinkt um ca. 0.1 eV/Atom.
Die Legierungen mit einer ho¨heren Kristallisationstemperatur jedoch weisen eine gro¨ßere
Aktivierungsenthalpie auf als Ni23Zr62Al15, z. B. Ni23Zr51Al26 und Ni18Zr57Al25 mit et-
was u¨ber 2 eV/Atom. Diese Betrachtung ist nicht mehr gu¨ltig fu¨r Bereiche, die außerhalb
einer meßbaren Temperaturdiﬀerenz ∆T liegen, d. h. fu¨r das Nickel-reiche Ni60Zr30Al10
und die Legierungen der Reihe (Ni1Zr1)xAl1−x; dort liegen die Werte der Aktivierungs-
enthalpie immer niedriger als die von Ni23Zr62Al15.
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Abbildung 6.16: Aktivierungsenthalpien Q von Ni50Zr50 und Ni23Zr62Al15 in Abha¨ngig-
keit vom Atomradius
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Tabelle 6.9: Diﬀusionskoeﬃzient D (in m2/s) von Kobalt und Titan bei Tg fu¨r Legierun-
gen mit unterschiedlichen ∆T - und Tx-Werten




Im Falle der Titan-Diﬀusion ist die Situation a¨hnlich der des Kupfers; zwar ist Q
in Ni23Zr62Al15 recht hoch mit etwas u¨ber 2 eV/Atom, wird aber wiederum auf der
Seite der ho¨heren Kristallisationstemperaturen u¨ber- auf der anderen Seite entsprechend
unterschritten.
Fu¨r einen Vergleich der absoluten Werte der Diﬀusionskoeﬃzienten bedeutet dieses,
wie schon in Abbildung 6.14 gesehen, daß jene fu¨r Legierungen mit hoher Kristallisa-
tionstemperatur am niedrigsten liegen. Betrachtet man allerdings die Diﬀusionskoeﬃzi-
enten bei den Glasu¨bergangstemperaturen, so sind jene am kleinsten fu¨r Ni23Zr62Al15,
insbesondere fu¨r gro¨ßere Tracer, siehe Tabelle 6.9.
Da, wie oben beschrieben (Anfang des Abschnittes 6.2.2), der Pra¨exponentialfaktor
der Aktivierungsenthalpie nach der Beziehung in Gleichung (6.2) folgt, ist die soeben
beschriebene Darstellung u¨bertragbar auf den Zusammenhang von Zusammensetzung
und Pra¨exponentialfaktor.
6.2.3.6 Abha¨ngigkeit von D und ∆T
In obiger Betrachtung traten unterschiedliche Verla¨ufe der Aktivierungsenthalpie mit
der Zusammensetzung fu¨r die einzelnen Tracer auf, je nachdem wie sich die Kristallisati-
onstemperatur a¨nderte. Bei Legierungen mit konstanter Kristallisationstemperatur kann
generell festgehalten werden, daß die Aktivierungsenthalpie sinkt mit abnehmender Tem-
peraturdiﬀerenz ∆T . Als Beispiel mo¨gen Legierungen dienen, deren Lage im terna¨ren
Diagramm (Abbildung 4.4) ungefa¨hr dem Verlauf der Linie Tx=740K entspricht. Die-
ses sind, sortiert nach fallendem Nickel-Gehalt: Ni34Zr58Al8, Ni30Zr59Al11, Ni23Zr62Al15,
Ni19Zr67Al14 sowie Ni14.5Zr70Al15.5 und Ni7.5Zr73.5Al19.
Die Diﬀusionskoeﬃzienten von Kobalt und Titan bei 623K, berechnet nach den An-
gaben der Parameter in Tabelle 6.6, sind in Tabelle 6.10 angegeben. Sie sind jeweils fu¨r
die Legierung Ni23Zr62Al15 am niedrigsten und steigen tendenziell an bei einer A¨nderung
des Nickel-Gehaltes von 23 at.%. Daß die Beziehung nicht exakt linear ist, mag daran
liegen, daß die Legierungen nicht genau mit denen u¨bereinstimmen, fu¨r die der Wert
Tx=740K gilt; die Abweichung betra¨gt teilweise etwa ±15K.
Vergleicht man die Diﬀusionskoeﬃzienten in den einzelnen Legierungen nicht bei einer
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Tabelle 6.10: Diﬀusionskoeﬃzient D (in m2/s) von Kobalt und Titan bei T=623K fu¨r
Legierungen mit unterschiedlichen ∆T - und gleichen Tx-Werten
Zusammensetzung DCo(T) DT i(T) ∆T
Ni34Zr58Al8 8.5E-21 1.5E-22 30
Ni30Zr59Al11 2E-20 3E-22 50
Ni23Zr62Al15 7E-21 4E-23 77
Ni19Zr67Al14 1.5E-19 9E-22 65
Ni14.5Zr70Al15.5 2E-20 1E-22 55
Ni7.5Zr73.5Al19 1E-19 2E-22 30
Tabelle 6.11: Diﬀusionskoeﬃzient D (in m2/s) von Kobalt und Titan bei Tg fu¨r Legie-
rungen mit unterschiedlichen ∆T -Werten
Zusammensetzung DCo(Tg) DT i(Tg) ∆T
Ni34Zr58Al8 4E-19 1.5E-20 30
Ni30Zr59Al11 7E-19 5E-20 50
Ni23Zr62Al15 2E-19 3E-21 77
Ni19Zr67Al14 2E-18 2E-20 65
Ni14.5Zr70Al15.5 5E-19 8E-21 55
Ni7.5Zr73.5Al19 5E-18 5E-20 30
festen Temperatur, sondern bei deren Glasu¨bergangstemperatur, so ist die beschriebene
Tendenz weiterhin gu¨ltig, siehe Tabelle 6.11.
Fu¨r einen Vergleich der Diﬀusionskoeﬃzienten bei der Kristallisationstemperatur ist
das Datenmaterial eingeschra¨nkt, da durch das Abknicken der Arrheniusgeraden bei der
Glasu¨bergangstemperatur die Meßwerte von Temperaturen unterhalb Tg nicht u¨ber diese
Temperatur hinaus extrapoliert werden du¨rfen, vergleiche Abschnitt 3.2.5.2. Neben den
Meßwerten fu¨r die Legierung Ni23Zr62Al15 (siehe unten, Abschnitt 6.2.5) bleiben somit
nur die Legierungen, die keine meßbare Temperaturdiﬀerenz ∆T aufweisen, Ni60Zr30Al10
und Ni20Zr12.5Al67.5, wobei letztere allerdings wegen der Aufrauhungsprobleme (Tabel-
le 6.4) nicht beru¨cksichtigt wird. Um die Datenbasis etwas zu erweitern, sei es erlaubt,
die Diﬀusionskoeﬃzienten in der Legierung mit dem geringsten ∆T -Wert (Ni23Zr51Al26)
um etwa 20K zu extrapolieren. Soweit aufgrund dieser auf die Temperatur Tx extrapo-
lierten Daten, Tabelle 6.12, gefolgert werden kann, sind die Diﬀusionskoeﬃzienten beider
Tracer am gro¨ßten fu¨r Ni23Zr62Al15.
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Tabelle 6.12: Diﬀusionskoeﬃzienten D (in m2/s) von Kobalt und Titan bei Tx





Da das kleinste verwendete Traceratom, Kobalt, nur ein Isotop besitzt, vgl. Tabelle 4.1,
ist als Vertreter der kleinen Legierungskomponente Kupfer ausgewa¨hlt worden. Als den
weiteren Bestandteilen der Legierung a¨hnliche Atome sind Titan und Hafnium gemessen
worden. Diese besitzen zwar je fu¨nf Isotope, ausgewa¨hlt wurden aber nur diejenigen,
die einen hohen Anteil am natu¨rlichen Vorkommen haben und deren Signal bei der
SIMS-Messung nicht mit Matrixionen interferiert, wie z. B. 46Ti und 48Ti mit doppelt
geladenen Zirkonium-Ionen oder 180Hf mit 90Zr2. Der Isotopieeﬀektparameter wurde
demnach ermittelt an den Isotopenpaaren 63Cu/65Cu, 49Ti/50Ti und 177Hf/178Hf. Diese
bieten zwar nicht die gro¨ßte Massendiﬀerenz der einzelnen Isotope, gewa¨hrleisten aber
eine zuverla¨ssige Auswertung.
Fu¨r eine Auswertung des Isotopieeﬀektes anhand einer Auftragung nach Gleichung
(3.24) beno¨tigt man die Konzentrationen zweier Isotope in der gleichen Tiefe. Bei einer
Messung in einem magnetischen Sektorfeld, wie es in dem hier genutzten SIMS-Gera¨t
Verwendung ﬁndet, wird nur jeweils eine Masse zu einem bestimmten Zeitpunkt trans-
mittiert, so daß die Intensita¨ten der betrachteten Isotope genau genommen unterschied-
liche Tiefen in der Probe repra¨sentieren. Die Tiefendiﬀerenz ist zwar gering, die Steigung
auf den Flanken der Intensita¨tskurve allerdings ist groß, siehe Abbildung 6.6.
Eine Auftragung der Meßwerte nach Gleichung (3.24) beispielsweise fu¨r Titan zeigt
wenig A¨hnlichkeit mit einer Geraden, siehe Abbildung 6.17. Die Streuungen bei kleinen
Werten fu¨r ln c(50Ti) sind zuru¨ckzufu¨hren auf die relativ großen Intensita¨tsschwankun-
gen der Meßsignale bei kleinen Za¨hlraten. Allerdings ist auch bei einer Beschra¨nkung auf
gro¨ßere Werte in der Abbildung 6.17 die erhaltene angepaßte Gerade stark von der Wahl
des Bereiches abha¨ngig. Daher wurden zur Bestimmung des Isotopieeﬀektparameters die
Meßdaten durch die an diese geﬁtteten Gaußkurven ersetzt. Damit die tatsa¨chliche Ver-
teilung der Tracer mo¨glichst genau durch die Fitkurve repra¨sentiert werden kann, ist
es vorteilhaft, deutlich mehr Meßpunkte fu¨r den Fit zur Verfu¨gung zu haben als z. B.
in Abbildung 6.6; daher wurden die hier ausgewerteten Proben nochmals mit anderen
Meßparametern (kleinerer Prima¨rionenstrom, gro¨ßere analysierte Fla¨che) gemessen.
Eine Auftragung der geﬁtteten Gaußkurven nach Gleichung (3.24) fu¨hrt zwangsla¨uﬁg
zu einer perfekten Geraden, Abbildung 6.18. Aus den Steigungen der Geraden und de-
76
6 Diﬀusion in NixZryAlz















Abbildung 6.17: Meßwerte fu¨r Titan, aufgetragen nach Gleichung (3.24)
ren Einsetzen in Gleichung (3.21) ergeben sich fu¨r den Isotopieeﬀektparameter fu¨r alle
drei Tracer bei Temperaturen unterhalb der Glasu¨bergangstemperatur kleine Werte um
E ≈0.15, siehe Tabelle 6.13. Die beiden Werte fu¨r Titan wurden in getrennten Messungen
ermittelt und geben einen Eindruck von der erreichten Genauigkeit.
Oberhalb Tg a¨ndert sich der Isotopieeﬀektparameter nicht, wie an Tabelle 6.14 am Bei-
spiel des Hafniums zu sehen ist. Wiederum sind aus zwei Versuchen erhaltene Meßwerte
angegeben; deren Abweichung von ca. 0.2 voneinander mag groß erscheinen, ist aber
nicht ungewo¨hnlich selbst bei Messungen des Isotopieeﬀektes mittels Radiotracern [145].
6.2.5 Diﬀusion oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur
Die Diﬀusion unterhalb der Glasu¨bergangstemperatur in Ni23Zr62Al15 ist dargestellt
worden in Abbildung 6.11. Erweitert man den Temperaturbereich u¨ber 680K hinaus, so
ist eine A¨nderung der Steigung im Arrheniusdiagramm bei allen Tracern zu registrieren
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Abbildung 6.18: Angepaßte Werte fu¨r Titan, aufgetragen nach Gleichung (3.24)
(siehe Abbildung 6.19) hin zu ho¨heren Betra¨gen. Die Werte fu¨r die Pra¨exponentialfakto-
ren und Aktivierungsenthalpien im Temperaturbereich der unterku¨hlten Schmelze sind
Tabelle 6.15 zu entnehmen.
Die genannten Werte fu¨hren in etwa die in Abbildung 6.12 dargestellte Gerade in der
Beziehung zwischen dem Logarithmus des Pra¨exponentialfaktors und der Aktivierungs-
enthalpie fort, siehe Abbildung 6.20, die sich beschra¨nkt auf die Werte der Legierung
Ni23Zr62Al15.
6.3 Druckabha¨ngige Diﬀusion
Zur Bestimmung der Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion wurden Diﬀusionskoeﬃzienten von
Kobalt in Ni23Zr62Al15 bei verschiedenen Dru¨cken ermittelt. Versuche an Vergleichspro-
ben mit Hafnium als Tracer konnten nicht durchgefu¨hrt werden.
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Tabelle 6.15: Pra¨exponentialfaktoren D0 (in m2/s) und Aktivierungsenthalpien Q (in
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Abbildung 6.19: Diﬀusionskoeﬃzienten verschiedener Tracer in Ni23Zr62Al15 unter- und
oberhalb Tg (gefu¨llte bzw. oﬀene Symbole)
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Abbildung 6.20: Zusammenhang der Pra¨exponentialfaktoren und Aktivierungsenthalpi-
en der Legierung Ni23Zr62Al15 unter- und oberhalb der Glasu¨bergangs-
temperatur (gefu¨llte bzw. oﬀene Symbole)
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6.3.1 Atomvolumen von Ni23Zr62Al15
Zuna¨chst ist das Atomvolumen Ω zu bestimmen, das als Einheit fu¨r das Aktivierungs-
volumen dient. Da in amorphen Materialien keine deﬁnierte Gitterkonstante existiert,
errechnet sich Ω wie folgt aus dem Molvolumen Vmol mit der Avogadrokonstante NA:
Vmol = NAΩ (6.3)





wobei die Molmasse als Summe der Atomgewichte mi der Legierungskomponenten, ge-
wichtet mit den entsprechenden Molenbru¨chen xi, darstellbar ist:
Mmol = (mNixNi +mZrxZr +mAlxAl). (6.5)




(mNixNi +mZrxZr +mAlxAl) (6.6)
Da die Dichte amorpher Materialien im allgemeinen nicht mit dem gemittelten Wert der
gewichteten Komponenten u¨bereinstimmt, erfolgte die Bestimmung anhand einer RBS-
Messung an einer Schicht bekannter Dicke (ermittelt u¨ber das Ausmessen der Tiefe eines
durch eine SIMS-Messung entstandenen Kraters). Daraus ergibt sich eine Dichte ρ von
6.35 g/cm3, die etwas niedriger liegt als der gemittelte Wert (6.48 g/cm3). Dieses stimmt
gut u¨berein mit den Daten von [97], in dem die Dichten von verschiedenen Legierungen
des Typs (Ni0.36Zr0.64)xAl1−x ermittelt wurde, welche jeweils um 0.1-0.2 g/cm3 unter
den gemittelten Werten lagen. In der Literatur [7] ﬁndet sich der Wert von 6.36 g/cm3
fu¨r amorphes Ni25Zr60Al15.
Fu¨r Ni23Zr62Al15 ergibt sich somit ein Atomvolumen von
Ω = 1.947 · 10−29m3 (6.7)
Dieser Wert, der fu¨r Raumtemperatur gilt, wird im folgenden verwendet, wenn auch
eigentlich das Atomvolumen bei der Glu¨htemperatur gefragt ist; die Abha¨ngigkeit der
Dichte von der Temperatur ist im vorliegenden Fall jedoch nicht bekannt.
6.3.2 Aktivierungsvolumen der Kobalt-Diﬀusion in Ni23Zr62Al15
Nach Gleichung (3.20) ist die Beziehung von Druck und dem Logarithmus des Diﬀusions-
koeﬃzienten eine Gerade. In Abbildung 6.21 ist das Ergebnis dargestellt fu¨r eine Probe
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Abbildung 6.21: Druckabha¨ngigkeit der Kobalt-Diﬀusion in Ni23Zr62Al15, Symbole siehe
Text
83
6 Diﬀusion in NixZryAlz










der Zusammensetzung Ni23Zr62Al15 mit Kobalt als Tracer. Die Glu¨hungen wurden et-
wa 2.5 h lang bei 643K durchgefu¨hrt bei Druckunterschieden von jeweils etwa 0.1GPa
(genaue Werte siehe Tabelle 6.16)3.
Zusa¨tzlich eingetragen ist in Abbildung 6.21 der Wert des Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r
die Glu¨hungen im UHV-Ofen (oﬀener Kreis). Der Wert fu¨r 0.01GPa liegt etwas tiefer,
auch hinsichtlich der Meßpunkte bei ho¨heren Dru¨cken. Daher wurde fu¨r die gezeigte
lineare Anpassung der Mittelwert aus den beiden Datenpunkten von 0 und 0.01GPa
genommen. Damit ergibt sich fu¨r das Aktivierungsvolumen des Kobalt ein Wert von
∆V = 6.0 · 10−30m3 (6.8)
Unter Verwendung des Atomvolumens (6.7) ergibt sich inklusive Fehlerabscha¨tzung ein
∆V = 0.31± 0.2Ω (6.9)
Beru¨cksichtigt man nur die Meßwerte aus den Druckexperimenten, so liegt das Aktivie-
rungsvolumen bei
∆V = 0.15± 0.2Ω (6.10)
6.4 Bestrahlungsinduzierte Diﬀusion
Die Bestrahlung wurde an Proben der Zusammensetzung Ni23Zr62Al15 durchgefu¨hrt mit
den Tracern Kobalt und Hafnium. Die Energie betrug dabei 2 bzw. 1MeV, die Dosis
lag zwischen 1E15 und 3E16 Ionen/cm2. Die resultierenden Diﬀusionskoeﬃzienten fu¨r
Kobalt sind in Abbildung 6.22 dargestellt.
3Die Probe bei 0.1GPa war nicht verwendbar.
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Abbildung 6.22: Diﬀusionskoeﬃzienten von Kobalt in Ni23Zr62Al15 als Funktion der in-
versen Temperatur bei Bestrahlung mit 2MeV Kr-Ionen
85
6 Diﬀusion in NixZryAlz
Zu erkennen sind die beiden Beitra¨ge des Ionenmischens (bei tiefen Temperaturen)
und der bestrahlungsinduzierten Diﬀusion. Ersteres a¨ußert sich in einer Verbreiterung
des Tracers, der ein Diﬀusionskoeﬃzient von etwa 4E-20 m2/s entspricht. Dieser Wert
wird sowohl fu¨r eine Bestrahlung bei Raumtemperatur als auch bei Ku¨hlung mit ﬂu¨ssi-
gem Stickstoﬀ erhalten. Zu ho¨heren Temperaturen hin steigt der Diﬀusionskoeﬃzient
an, wobei dieser Eﬀekt eindeutig auf die Bestrahlung zuru¨ckzufu¨hren ist, da die Diﬀusi-
onskoeﬃzienten deutlich ho¨her liegen als bei der ebenfalls eingezeichneten thermischen
Diﬀusion.
Zum Vergleich des Eﬀektes der bestrahlungsinduzierten Diﬀusion in Ni50Zr50 und
Ni23Zr62Al15 ist in Abbildung 6.23 der normalisierte Diﬀusionsparameter Dt/φFD nach
Gleichung (3.27) angegeben; die Werte fu¨r Ni50Zr50 stammen aus [57]. Die Kurve fu¨r
Hafnium reicht nicht bis zu so hohen Temperaturen wie die des Kobalts, da die Pro-
ben bei den ho¨heren Temperaturen teilweise kristallisierten, die Werte somit verworfen
wurden.
Zwei wesentliche Punkte sind zu erkennen; einerseits eine Gro¨ßenabha¨ngigkeit, wo-
durch Kobalt und Kupfer schneller diﬀundieren als Hafnium bzw. Gold. Andererseits
verlaufen die normalisierten Diﬀusionsparameter fu¨r die beiden kleineren Tracer in bei-
den Proben a¨hnlich, ebenso die beiden gro¨ßeren, und liegen ungefa¨hr bei den gleichen
Absolutwerten.
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Abbildung 6.23: Normalisierter Diﬀusionsparameter Dt/φFD als Funktion der inversen
Temperatur
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7.1 Zusammensetzung und Struktur
Wie die Ergebnisse in Abschnitt 6.1 gezeigt haben, lassen sich amorphe Proben aus
dem System NixZryAlz reproduzierbar herstellen. Dabei sind zwei Einschra¨nkungen
gegeben; zum einen erwies sich der Einsatz einer vierten Verdampfungsquelle als unab-
dingbar fu¨r die gezielte Wahl einer bestimmten Zusammensetzung. Unter Verwendung
einer Legierung NixAly weicht das endgu¨ltige Verha¨ltnis der einzelnen Anteile in der Zu-
sammensetzung vom Wert x:y ab, so daß z. B. nur eine beschra¨nkte Genauigkeit bei der
Herstellung der Proben der Reihe (Ni1Zr1)xAl1−x mo¨glich war, vergleiche Tabelle 6.1.
Die Variation des Verha¨ltnisses der einzelnen Komponenten ist zwar – anders als im
Falle von Ni-Zr-Legierungen [114] – innerhalb einzelner Proben vernachla¨ssigbar, macht
sich aber bei der Pra¨paration mehrerer Proben nacheinander bemerkbar.
Die zweite Einschra¨nkung liegt im Bereich der Legierungen mit hohem Al-Anteil; die
Probe Ni20Zr12.5Al67.5 ist oﬀensichtlich teilkristallin, obwohl sie im Bereich der in [92]
amorph herstellbaren Legierungen liegt. Zwar ist die Datendichte, auf der die Darstel-
lung in Abbildung 4.1 fußt, nicht sehr hoch, siehe Abbildung 1 in [91], jedoch stimmt die
Zusammensetzung fast genau mit einer als amorph herstellbar bezeichneten u¨berein. Da
sich dieses Problem nur bei dieser Legierung ﬁndet, nicht aber bei im gleichen Zeitraum
hergestellten Proben, z. B. Ni30Zr59Al11, Ni23Zr51Al26 sowie die fu¨r die Untersuchung
der Druckabha¨ngigkeit verwendete Probe der Zusammensetzung Ni23Zr62Al15, ist davon
auszugehen, daß sich der Bildungsbereich bei der Verwendung zweier unterschiedlicher
Herstellungsverfahren (Dampfkondensation und Schmelzspinntechnik) leicht unterschei-
det. Dafu¨r spricht ebenfalls, daß die Legierung Ni25Zr31Al44 leicht außerhalb der Grenzen
des amorph herstellbaren Bereiches in [92] liegt. In [18] ﬁndet sich ein entsprechender
Vergleich fu¨r das System Co-Zr, bei dem sich je nach Verfahren teilweise recht deutliche
Abweichungen ergeben.
Da es sich bei der Legierung Ni20Zr12.5Al67.5 allerdings nur um einen kleinen, ab-
seits der Zusammensetzungen mit hoher Temperaturdiﬀerenz ∆T liegenden Teilbereich
handelt, ist dessen Nichtbeachtung vertretbar.
Die Wahl der notwendigen vierten Verdampfungsquelle will allerdings gut bedacht
sein, denn es erwies sich, daß der Einsatz einer Eﬀusionszelle die suboptimale Lo¨sung
darstellt. Aufgrund der Maximaltemperatur von 2000 ◦C ist sie nicht geeignet fu¨r Ma-
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terialien, die bei dieser Temperatur einen relativ niedrigen Dampfdruck aufweisen, wie
Zirkonium (siehe Tabelle 4.2) oder Tracer wie Hafnium. Auch die beiden anderen Ma-
trixelemente lassen sich nicht mit hinreichenden Raten verdampfen; fu¨r Nickel existieren
keine geeigneten Tiegel der passenden Gro¨ße fu¨r ho¨here Verdampfungsraten, d. h. Tem-
peraturen oberhalb 1500 ◦C [146]. Aluminium erfordert im Inneren speziell geformte
Tiegel, um ein ”Kriechen“ des Aluminiums u¨ber die Tiegelwand hinaus zu verhindern,
bzw. ein abgea¨ndertes Filamentdesign (
”
cold-lip ﬁlament“ [147, 148]). Umgehen lassen
sich diese Probleme am eﬀektivsten durch Verwendung einer Quelle, die ohne Tiegel ar-
beitet bzw. diesen nicht mit aufheizt, sondern nur das zu verdampfende Material selbst,
d. h. mittels eines Elektronenstrahlverdampfers.
Die Proben sind vermutlich nicht vollkommen sauerstoﬀfrei. Inwieweit dieses auch fu¨r
die in der Literatur angegebenen Untersuchungen zutriﬀt, la¨ßt sich nicht mit Bestimmt-
heit sagen; der Sauerstoﬀgehalt wird nur selten angegeben, zumeist nur als Abscha¨tzung
der Obergrenze (z. B. <2% [149]). Aus den wenigen vorhandenen Daten ist jedoch
ersichtlich, daß die Mindestmenge bei Proben, die im Schmelzspinnverfahren in einer
Argon-Umgebung hergestellt wurden (Zr65Cu15Al10Pd10, Zr65Cu17.5Ni10Al7.5 [150] so-
wie Zr65Cu27.5Al7.5 und Zr66.7Cu33.3 [111]), bei 0.1–0.2% liegt. Sind bei Verdampfungs-
experimenten Druckangaben zu ﬁnden, so liegen diese bei a¨hnlichen Werten wie in dieser
Arbeit, z. B. 5·10−8Torr [57].
Die in fru¨heren Untersuchungen [16, 58, 69, 106] am System NixZry angewandte Her-
stellungsmethode ist also unter den genannten Restriktionen ebenso bei Addition von
Aluminium geeignet.
Es sei noch angemerkt, daß sich die Legierung Ni23Zr62Al15 um 2 at.% in ihrer Zusam-
mensetzung unterscheidet von derjenigen, die sich, als Vertreterin der ho¨chsten Glas-
bildungsfa¨higkeit, in anderen Untersuchungen ﬁnden la¨ßt, Ni25Zr60Al15. Dieses liegt
hauptsa¨chlich daran, daß sich das gewu¨nschte Verha¨ltnis der Komponenten beim Auf-
dampfen nicht beliebig genau auf die einzustellenden Ratenverha¨ltnisse u¨bertragen la¨ßt.
Dieses ha¨tte sich mit einer spa¨teren Version der erstellten Steuerungssoftware umgehen
lassen – allerdings ist zu erwarten, daß die Diﬀusion in Ni23Zr62Al15 und Ni25Zr60Al15
sehr a¨hnlich ist.
7.2 Thermische Diﬀusion
Eine allgemeingu¨ltige Aussage u¨ber die Diﬀusion in einer bina¨ren Legierung im Vergleich
mit einer terna¨ren Legierung zu treﬀen, ist problematisch. Einerseits ﬁnden sich in der
Vielzahl der untersuchten Proben bestimmte Kombinationen von Zusammensetzungen
und Tracern, deren Diﬀusion vom Großteil der Ergebnisse abweicht. Auf der anderen
Seite ist die Frage, welche Daten z. B. der bina¨ren Legierung als Referenz fu¨r Daten aus
dem terna¨ren System genommen werden. Da die zusa¨tzliche Komponente, Aluminium,
eine mittlere Gro¨ße besitzt (vgl. Tabelle 4.1), kann deren Anteil dem Zirkonium oder dem
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Nickel zugeordnet werden oder beiden zur Ha¨lfte. Aufgrund des vorliegenden Datenma-
terials u¨ber die Abha¨ngigkeit der Diﬀusion von der Zusammensetzung in NixZry [16]
kann festgestellt werden, daß die Diﬀusionskoeﬃzienten in der bina¨ren Legierung umso
ho¨her liegen, je kleiner der Nickel-Anteil ist. Bei 573K z.B. entspricht der Diﬀusions-
koeﬃzient von Kupfer in Ni50Zr50 nur etwa dem Doppelten des Minimalwertes. Daher
wird im folgenden Ni50Zr50 als Referenzwert genommen, zumal es im allgemeinen um
eine Abgrenzung gegenu¨ber tieferen Werten des Diﬀusionskoeﬃzienten geht.
Unter den genannten Einschra¨nkungen sei festgehalten, daß die Diﬀusion bei der Zu-
gabe von Aluminium zu NixZry im allgemeinen langsamer abla¨uft als in der bina¨ren
Legierung. Dieses gilt fu¨r alle diﬀundierenden Spezies, unabha¨ngig von ihrer Atomgro¨ße.
Damit besta¨tigt sich die Annahme aus [7], die als eine der Voraussetzungen fu¨r die Bil-
dung eines Massivglases eine im Vergleich zu den konventionellen amorphen Legierungen
erniedrigte Diﬀusionsgeschwindigkeit postulierte.
Die Abha¨ngigkeit der Diﬀusionskoeﬃzienten von der Legierungszusammensetzung er-
gab zum einen eine Korrelation mit der Kristallisationstemperatur, derart, daß jene
ho¨her sind (bei einer gegebenen Temperatur) bei einer niedrigen Kristallisationstem-
peratur. Dieses ist nicht u¨berraschend und trat schon, wie oben erwa¨hnt, bei NixZry
auf [16]. Dieses Verhalten erkla¨rt sich daraus, daß bei einer ho¨heren Beweglichkeit der
Atome deren zur Kristallisation notwendige Umlagerung eher stattﬁndet. Wie in Ta-
belle 6.12 gesehen, liegen die Diﬀusionskoeﬃzienten bei der Kristallisationstemperatur
um 10−17–10−18m2/s, was innerhalb einer Minute einem Diﬀusionsweg von ca. 25 nm
entspricht.
Der zweite gefundene Eﬀekt war ein Zusammenhang mit der Temperaturdiﬀerenz
zwischen Tx und Tg, ∆T . Bei gleicher Kristallisationstemperatur und unterschiedlicher
Zusammensetzung war die Diﬀusion am langsamsten im Bereich mit der gro¨ßten Glasbil-
dungsfa¨higkeit (um Ni23Zr62Al15), wie es zu obiger Vorstellung paßt. Im Einklang damit
steht ebenfalls, daß im Vergleich von Legierungen mit unterschiedlicher Kristallisations-
temperatur zumindest der Diﬀusionskoeﬃzient bei der Temperatur Tg am kleinsten war
bei einer hohen Temperaturdiﬀerenz ∆T .
Auf die weiteren, in Abschnitt 2.3.1 genannten Faktoren zur Massivglasbildung, wird
weiter unten eingegangen (Abschnitt 7.9).
Ein zur Verlangsamung der Diﬀusion bei Addition von Aluminium widerspru¨chliches
Ergebnis ﬁndet sich in der Literatur [151], beobachtet bei der Festko¨rperamorphisie-
rung. Dort soll bei der Amorphisierung von Zr100−xAlx/Ni-Du¨nnschichten die Diﬀusion
von Nickel ho¨her sein als im Falle von Zr/Ni-Schichten. Diese Ergebnisse sind allerdings
nicht ohne weiteres u¨bertragbar. Zu bedenken ist dabei, daß der untersuchte Bereich nur
klein war (5≤x≤15) und die durchschnittliche Zusammensetzung der amorphen Schich-
ten Ni60Zr36Al4 betrug, also einen hohen Ni-Anteil besitzt. Zwar kann aufgrund der
vorliegenden Daten besta¨tigt werden, daß ein kleiner Tracer wie Kobalt in der Nickel-
reichen Probe, Ni60Zr30Al10, bei gegebener Temperatur relativ schnell diﬀundiert – je-
doch ist der Diﬀusionskoeﬃzient kleiner als im bina¨ren System Ni50Zr50. Zudem ist bei
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der Festko¨rperamorphisierung damit zu rechnen, daß auftretende Spannungen die Dif-
fusion beeinﬂussen, so daß die Signiﬁkanz dieser Ergebnisse limitiert ist.
Mit einer Verlangsamung der Diﬀusion korreliert auch die Beobachtung eines Relaxa-
tionseﬀektes in den terna¨ren Legierungen (Abschnitt 6.2.1), der in auf die gleiche Weise
hergestelltem Ni50Zr50 nicht beobachtet wurde [58]. Da sich zur Verringerung des freien
Volumens die Atome umordnen mu¨ssen, geschieht auch dieses entsprechend langsamer.
Einen Einﬂuß hierauf hat dementsprechend auch die Herstellungsmethode; so ist bei der
Pra¨paration mittels des Sputterverfahrens selbst in NiZr ein Relaxationeﬀekt bei der
Diﬀusion nachzuweisen [103].
Fu¨r das dem NiZrAl-System a¨hnliche CuZrAl wurde in [152] aus der Kristallisations-
charakteristik im Vergleich von CuZr zu CuZrAl ebenfalls gefolgert, daß die Zugabe von
Aluminium die Diﬀusion verlangsamt.
7.2.1 Vergleich mit Simulationsergebnissen
Da in den im Abschnitt 1 angefu¨hrten molekular-dynamischen Simulationen die Struktur
und Diﬀusion in Ni25Zr60Al15 mit der in Ni35Zr65 verglichen wird, seien die Ergebnisse
an dieser Stelle aufgefu¨hrt. Einzelheiten zur Durchfu¨hrung der Simulationen sind [10] zu
entnehmen.
Die Absolutwerte der Diﬀusionskoeﬃzienten sind nicht direkt miteinander vergleich-
bar, da diese in den Simulationen ca. vier Gro¨ßenordnungen ho¨her liegen als im Expe-
riment; daher erfolgt eine Beschra¨nkung auf den jeweiligen Vergleich der bina¨ren und
terna¨ren Systeme.
Als wesentliches Ergebnis ist festzuhalten, daß in den Simulationen die Diﬀusion in
Ni25Zr60Al15 ho¨her ausfa¨llt als im Vergleichssystem, Ni35Zr65. Dieses wird zuru¨ckgefu¨hrt
auf einen ho¨heren Anteil an freiem Volumen in der terna¨ren Legierung, der von kleinen
Atomen hauptsa¨chlich durch Einzelspru¨nge zur Diﬀusion genutzt wird. Dementspre-
chend wird auch das Verha¨ltnis der Glasu¨bergangstemperaturen der beiden Legierungen
nicht richtig wiedergegeben: entgegen den experimentellen Daten liegt Tg in den Simu-
lationen fu¨r Ni25Zr60Al15 bei einer tieferen Temperatur.
Damit ergeben die Simulationen das genaue Gegenteil der im Abschnitt 6.2 vorge-
stellten Resultate der Diﬀusionsexperimente. (Es sei wiederholt, daß sich aufgrund der
oben erwa¨hnten Beziehung von Ni-Anteil und Diﬀusionskoeﬃzienten die Unterschiede
nicht aus der Wahl des unterschiedlichen Referenzsystems erkla¨ren lassen.) Insofern sind
diese Simulationen fu¨r die Aufkla¨rung der vorherrschenden Diﬀusionsmechanismen nicht
hilfreich, es sei denn im Umkehrschluß: sind kleine Atome schneller, wenn das freie Vo-
lumen gro¨ßer ist, so ko¨nnte eine Reduktion desselben ihre abnehmende Geschwindigkeit
erkla¨ren. Dieses war auch die These, die von den Entdeckern der Glasbildungsfa¨higkeit
des Systems NixZryAlz angefu¨hrt wurde [92].
Es sei darauf hingewiesen, daß die Simulationen im Falle der bina¨ren Legierungen sehr
wohl in der Lage waren, die Meßergebnisse nachzuvollziehen, z. B. fu¨r NixZry (Meßwer-
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te: [16], Simulation: [85]). Daher werden im folgenden durchaus Simulationsergebnisse
als Referenzen aufgefu¨hrt, zumal sich die meisten Arbeiten nur mit bina¨ren Systemen
bescha¨ftigten.
7.2.2 Gro¨ßenabha¨ngigkeit der Diﬀusion
Unter dem Gesichtspunkt des reduzierten freien Volumens sei die Gro¨ßenabha¨ngigkeit
der Diﬀusion betrachtet. Es wurde fu¨r Ni50Zr50 vermutet [58], daß kleinere Atome sich
u¨ber einen Einzelsprungmechanismus bewegen. Dieser fu¨hrt zu einer starken Abha¨ngig-
keit des Diﬀusionskoeﬃzienten von der Atomgro¨ße des diﬀundierenden Atoms. Die Teil-
nahme an einem kollektiven Prozeß, wie fu¨r gro¨ßere Atome, ist zwar mo¨glich, aber Ein-
zelspru¨nge dominieren. Mit zunehmender Packungsdichte wird ein direkter Sprung eines
kleinen Atoms behindert, so daß nur durch kollektive Mitbewegung von Umgebungs-
atomen Platzwechsel stattﬁnden ko¨nnen. Dieses fu¨hrt zu den zwei Konsequenzen ei-
nes reduzierten Diﬀusionskoeﬃzienten einerseits und zweitens einem Verschwinden der
Gro¨ßenabha¨ngigkeit der Diﬀusion bei kleinen Tracern mit nur geringen Unterschieden
in ihrem Atomradius, wie Kobalt, Kupfer und Eisen. Die Auswirkungen werden um so
sta¨rker, je niedriger das freie Volumen ist; entspricht die ho¨chste Glasbildungstendenz
bei der Zusammensetzung Ni23Zr62Al15 der ho¨chsten Packungsdichte, so erkla¨rt sich
der Zusammenhang von beobachteter Temperaturdiﬀerenz ∆T und dem Verha¨ltnis der
Diﬀusionskoeﬃzienten von Kobalt und Kupfer in Abbildung 6.15.
Diese Betrachtung ist nur dann zula¨ssig, wenn man von einer gleichbleibenden Atom-
gro¨ße der einzelnen Tracer ausgehen kann. Da das Fehlen einer signiﬁkanten Gro¨ßenab-
ha¨ngigkeit ebenfalls beobachtet worden ist fu¨r die Atome Nickel, Kobalt und Eisen in den
beiden Glasbildnern Co58Fe5Ni10Si11B16 [153] und Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 [143,154]
erscheint eine Angleichung der Atomradien in allen unterschiedlichen Systemen unwahr-
scheinlich.
7.3 Isotopieeﬀekt
Eine kollektive Bewegung mehrerer Atome bei der Diﬀusion entspricht einem kleinen
Isotopieeﬀektparameter E, siehe Abschnitt 3.2.3. Wie in Abschnitt 6.2.4 dargestellt,
sind die ermittelten Werte fu¨r den Isotopieeﬀektparameter in Ni23Zr62Al15 sowohl fu¨r
große Atome wie Hafnium als auch kleinere Atome wie Kupfer nicht nur klein, sondern
innerhalb der gegebenen Genauigkeit gleich. Dieses spricht dafu¨r, daß die Diﬀusion aller
vorhandenen Atome nur noch kollektiv stattﬁndet.
Das Ergebnis ist konsistent mit den bisherigen Messungen an anderen Systemen. Der
Isotopieeﬀekt liegt generell in allen untersuchten metallischen Gla¨sern bei Werten um
E=0.1, z. B. in Zr65Cu17.5Ni10Al7.5, auch oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur [155],
oder E=0 in CoxZr1-x mit 0.31≤x≤0.86 [149]. Ist letzteres auf das System Ni50Zr50
u¨bertragbar, fu¨r das keine eigenen Untersuchungen des Isotopieeﬀektes vorliegen, so
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spra¨che dieses gegen einen Einzelsprungmechanismus fu¨r kleine Tracer. Solange keine
Messungen dazu durchgefu¨hrt sind, bleibt dieses unsicher. Zumindest in Simulationen
am System Ni50Zr50 fand [85] einen hohen Anteil an Einzelspru¨ngen fu¨r den kleineren
Bestandteil Nickel.
Neuere Simulationen, die den Isotopieeﬀekt untersuchten, kamen zu dem Ergebnis,
daß dieser auf einem Eﬀekt der ”Massenverdu¨nnung“ (siehe Abschnitt 3.2.3) durch die
Mitbewegung benachbarter Atome zustande kommt [156]. Wegen der notwendigen gu-
ten Statistik aufgrund der Kleinheit des Eﬀektes (siehe Abschnitt 3.2.3) beschra¨nken
sich diese Untersuchungen bisher allerdings auf monoatomare Lennard-Jones-artige un-
terku¨hlte Flu¨ssigkeiten.
7.4 Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion
Es bleibt die Frage, inwieweit thermische Defekte bei der Diﬀusion eine Rolle spielen.
Im Vergleich mit den Daten fu¨r das Aktivierungsvolumen von Kobalt in NixZr1−x mit
0.42≤x≤0.62 [69], die im Bereich von 0.8–1.6Ω liegen, ist der in Ni23Zr62Al15 gemessene
Wert von ca. 0.3Ω (Abschnitt 6.3) deutlich niedriger. Unter der oben aufgefu¨hrten An-
nahme, daß in der bina¨ren Legierung kleine Atome unter Einbeziehung von Leerstellen
diﬀundieren, ließen sich die hohen Werte erkla¨ren. Beim U¨bergang zu einem kollektiven
Prozeß im terna¨ren System sinkt das Aktivierungsvolumen entsprechend stark ab.
Es ist allerdings zu beachten, daß das Aktivierungsvolumen in NixZry eine andere
Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung aufzeigt als die thermische Diﬀusion und somit
nicht ohne weiteres erkla¨rbar ist. Oﬀensichtlich ist die Bestimmung des Aktivierungs-
volumens nicht einfach, was sich daran zeigt, daß einige vero¨ﬀentlichte Werte im Laufe
der Zeit Vera¨nderungen erfahren: so ist z. B. der Wert fu¨r Hafnium in Ni54Zr46 von 10.5
A˚3 [103] auf 8.2 A˚3 [142] gesunken. Ebenso sind die Angaben fu¨r die Druckabha¨ngig-
keit in Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 in der Literatur etwas inkonsistent; da die Werte mit
fortschreitendem Vero¨ﬀentlichungsdatum kleiner werden [13,154,157], seien die Angaben
der spa¨testen [13] als endgu¨ltig angenommen.
Bei der Bestimmung des Aktivierungsvolumens in NixZry [69] ﬁnden sich keine An-
gaben u¨ber eine mo¨gliche Zeitabha¨ngigkeit; es wurde vermutet, daß die hohen Werte fu¨r
das Aktivierungsvolumen in NiZr durch nicht ausreichende Relaxation beeinﬂußt sein
ko¨nnten, denn im allgemeinen ist die Druckabha¨ngigkeit im Herstellungszustand gro¨ßer
als nach der Relaxation [158]. Da die Proben in [69] allerdings durch Elektronenstrahl-
verdampfung hergestellt wurden, ist dieses auszuschließen.
Es existieren neuere Messungen des Aktivierungsvolumens von Kupfer in Ni54Zr46
[142], die zu kleineren Werten von etwa 0.2Ω gelangten, also ca. einen Faktor sieben
bis acht unter dem fu¨r Kobalt. Auf der anderen Seite ﬁndet sich in dem dem NiZr
a¨hnlichen Co42Zr58 fu¨r die Nickel-Diﬀusion ein hoher Wert von 0.66Ω [158]. Da das
Datenmaterial demzufolge unu¨bersichtlich, teilweise widerspru¨chlich ist, sei der Blick
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erweitert auf Untersuchungen an anderen metallischen Gla¨sern:
Es lassen sich zwei Arten unterscheiden: In Metall-Metalloid-Gla¨sern ist praktisch kei-
ne Druckabha¨ngigkeit gefunden worden; so lag das Aktivierungsvolumen in Fe39Ni40B21
[65] bzw. Fe40Ni40B20 [67] bei -0.1±0.1Ω. Ebenso vernachla¨ssigbar war der Eﬀekt in
Co76.7Fe2Nb14.3B7 [68].
In Metall-Metall-Gla¨sern treten beide Pha¨nomene auf, was sich am System CoxZr1−x
verdeutlichen la¨ßt: Wa¨hrend die Druckabha¨ngigkeit sehr gering ist in Co81Zr19 [159],
ﬁnden sich daneben aber auch in CoxZr1−x mit 0.31≤x≤0.86 hohe Aktivierungsvolu-
mina [149]. Eine deutlichere Druckabha¨ngigkeit ist auch in Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5
gegeben. Messungen im Bereich der unterku¨hlten Schmelze ergaben ein Aktivierungsvo-
lumen zwischen 0.35 und 0.64Ω, je nach Temperatur [13].
Fu¨r die Interpretation interessant ist, daß also auch die Kombination von großem
Aktivierungsvolumen und kleinem Isotopieeﬀekt auftritt. Daraus kann man schließen,
daß hohe Aktivierungsvolumina nicht notwendigerweise einen leerstellena¨hnlichen Ein-
zelsprungmechanismus nahelegen, der einen Isotopieeﬀekt der Gro¨ßenordnung eins auf-
weisen mu¨ßte.
In [160] gelang es, fu¨r das Aktivierungsvolumen von Pd40Ni40P20 den Formations- und
den Migrationsanteil getrennt zu bestimmen; diese besitzen den gleichen Wert von jeweils
etwa 0.3Ω, woraus die Autoren folgern, daß, auch wenn das Aktivierungsvolumen selbst
einen Wert von ungefa¨hr einem Atomvolumen annimmt, man nicht notwendigerweise auf
einen leerstellenartigen Prozeß der Diﬀusion schließen darf. Dieses war schon im Rahmen
des Freie-Volumen-Modells bemerkt worden, siehe Abschnitt 3.3.2.2.
Die Erkla¨rung fu¨r eine signiﬁkante Druckabha¨ngigkeit bei gleichzeitigem Fehlen eines
Isotopieeﬀektes ist eine Diﬀusion u¨ber delokalisierte, thermische Defekte [149]. Ein Bei-
spiel fu¨r diese ist das verteilte freie Volumen im Rahmen des gleichnamigen Modells,
Abschnitt 3.3.2.2.
Abschließend sei noch erwa¨hnt, daß auch im Falle kristalliner Materialien die Gro¨ße der
Aktivierungsvolumina bisweilen keine eindeutigen Schlu¨sse zula¨ßt; fu¨r kleine (Kobalt)
und große Atome (Zirkonium) in α-Ti bzw. α-Zr ﬁnden sich gleiche Werte von ca. 0.2Ω,
obwohl es sich um zwei verschiedene Diﬀusionsmechanismen handelt [142].
7.5 Bestrahlungsinduzierte Diﬀusion
Die Resultate fu¨r die bestrahlungsinduzierte Diﬀusion lassen darauf schließen, daß die
Defekte, die durch die Bestrahlung in der Probe induziert werden, fu¨r die Diﬀusion
genutzt werden. Dieses ist allerdings kein Hinweis auf einen indirekten Diﬀusionsmecha-
nismus, wie in [153] dargelegt wurde, da die Bestrahlung mit schweren Ionen neue Arten
von Defekten erzeugen kann, die weit vom thermischen Gleichgewicht entfernt sind.
Wenn auch Punktdefekte fu¨r die Diﬀusion ohne Bestrahlung entscheidend wa¨ren, so
du¨rften sich die Parameter, die die Diﬀusion beschreiben, d. h. der Pra¨exponentialfaktor
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und die Aktivierungsenthalpie, nicht allzu sehr voneinander unterscheiden. Es existieren
allerdings erhebliche Diﬀerenzen; fu¨r Ni23Zr62Al15 sind beide oben genannten Parameter
wesentlich ho¨her.
Die Erho¨hung der Diﬀusion auch in der terna¨ren Legierung kann so erkla¨rt werden,
daß zusa¨tzlich zu der kollektiven Bewegung weitere Mo¨glichkeiten ero¨ﬀnet werden unter
Einbeziehung der erzeugten Defekte. Damit a¨hnelt dieser Fall dem der nicht-relaxierten
amorphen Legierungen, bei denen sich ebenfalls eine versta¨rkte Diﬀusion ﬁndet. Moleku-
lardynamische Simulationen an FeZr-Gla¨sern, die Bestrahlungsscha¨den mit einbezogen,
haben gezeigt, daß Diﬀusion durch thermisch aktivierte Spru¨nge nur dort stattﬁndet,
wo die Bestrahlung entsprechend ”unrelaxierte“ Bereiche erzeugt [153].
7.6 Beziehung von D0 und Q
Die lineare Beziehung zwischen lnD0 und Q wurde in der Literatur schon einige Ma-
le aufgefu¨hrt, z. B. [153, 161, 162]. Werte fu¨r die Parameter A und B, vergleiche Glei-
chung (6.2), in Massivgla¨sern von 4.8E-19m2/s bzw. 0.056 eV/Atom [163] unterschei-
den sich nur unwesentlich von denen in konventionellen metallischen Gla¨sern bzw. den
in Abschnitt 6.2.2 angegebenen. Sofern man nicht von einem experimentellen Artefakt
ausgeht, wie [164], kann man daraus einen hochkooperativen Diﬀusionsmechanismus ab-
leiten. Mit diesem la¨ßt sich die Gro¨ße der Parameter aus einer Betrachtung im Rahmen
der Freies-Volumen-Theorie erkla¨ren [163].
Der Pra¨exponentialfaktor D0 variiert u¨ber mehrere Gro¨ßenordnungen; dieses wurde
in [84,89] erkla¨rt im Falle hoher Werte durch die kollektive Bewegung benachbarter Ato-
me, wodurch sich auch die hohe Aktivierungsenthalpie ergibt. Kleine Werte des Pra¨expo-
nentialfaktors sind Folge einer negativen Migrationsentropie, da sich u¨ber die Agglome-
ration von verschmiertem freien Volumen durch statistische thermische Fluktuationen
eine Quasi-Leerstelle bildet.
Da das Verha¨ltnis der beiden Parameter sich oberhalb der Glasu¨bergangstempera-
tur nicht a¨ndert, ist von keinem Wechsel des Diﬀusionsprozesses bei dieser Temperatur
auszugehen [163].
7.7 Diﬀusion in der unterku¨hlten Schmelze
Obwohl die Arrheniuskurve in der Na¨he der Glasu¨bergangstemperatur ein Abknicken
aufweist, kann ein U¨bergang von – wie auch immer gearteten – Sprungprozessen zu ei-
nem ﬂu¨ssigkeitsa¨hnlichen viskosen Fließen ausgeschlossen werden. Bei letzterem mu¨ßte
der Isotopieeﬀektparameter in der Na¨he von eins liegen [165]. Messungen im Bereich der
unterku¨hlten Schmelze, siehe das Resultat fu¨r Hafnium in Ni23Zr62Al15 in Abschnitt 6.2.5
sowie [155] fu¨r die Legierungen Zr65Cu17.5Ni10Al7.5 und Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5, be-
legen, daß sich der Isotopieeﬀektparameter oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur nicht
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a¨ndert, d. h. bei einem Wert von E ≈0.1 bleibt. Die Modenkopplungs-Theorie sagt zwar
einen solchen U¨bergang voraus, dieser liegt jedoch bei einer deutlich ho¨heren Temperatur
Tc. Diese ist dadurch deﬁniert, daß beim Abku¨hlen der Ka¨ﬁg von umgebenden Atomen
einfriert und dann nur noch durch Sprungprozesse verlassen werden kann.
Der Grund fu¨r das Abknicken ist daher darin zu suchen, daß das freie Volumen ober-
halb Tg zunimmt. Dessen Anteil kann mittels der Positronenannihilation untersucht
werden. In den beiden Legierungen Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 und Zr65Cu17.5Ni10Al7.5
wurde ein deutlicher Anstieg der Positronenlebensdauer und damit des Anteils an freiem
Volumen bei Temperaturen oberhalb der Glasu¨bergangstemperatur festgestellt [166,167].
Da sich also die Struktur mit der Temperatur a¨ndert, repra¨sentiert die Steigung nicht
mehr die Aktivierungsenthalpie.
In [13] konnten die Diﬀusionsdaten verschiedener Tracer in Zr65Cu17.5Ni10Al7.5 und
Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 mittels der Verla¨ufe von Tg und Tx so erkla¨rt werden, daß
teilweise im Bereich des Glases und teilweise in der unterku¨hlten Schmelze gemessen
wurde. Erreicht man bei der Wa¨rmebehandlung nur mit einem Teil der Proben das
Gebiet der unterku¨hlten Schmelze, so weist die Arrheniuskurve einen Knick auf. Die
ha¨uﬁg beobachtete Abha¨ngigkeit der Temperatur, bei der das Abknicken auftritt, von
der Atomgro¨ße wird dadurch erhalten, daß große Atome in der Regel bei einer gegebenen
Temperatur langsamer diﬀundieren und daher zum Erreichen einer typischen Diﬀusions-
weite la¨nger wa¨rmebehandelt werden als Proben mit kleineren Traceratomen. Mit zu-
nehmender Zeit gelangt man in den Bereich der unterku¨hlten Schmelze. Eine A¨nderung
des Diﬀusionsmechanismus wird in [13] verneint, die schnellere Diﬀusion im Glas durch
die Nutzung des in unterschiedlichem Ausmaß vorliegenden freien Volumens erkla¨rt.
7.8 Diﬀusionsmechanismen
Die Kombination der pra¨sentierten Daten ergibt folgendes Bild der Diﬀusion im System
NixZryAlz:
Die unterschiedliche Auswirkung der Addition von Aluminium auf verschieden große
Traceratome, insbesondere das Verschwinden des Gro¨ßeneﬀektes der Diﬀusion fu¨r klei-
ne Atome legt nahe, daß durch die Erho¨hung der Packungsdichte den kleinen Ato-
men mo¨gliche Diﬀusionspfade verbaut werden. Dieses sind, in Anlehnung an den Fall
in kristallinen Materialien, vermutlich Einzelsprungprozesse, welche fu¨r kleine Atome in
Molekulardynamik-Simulationen auftreten [85,156]. Somit verbleibt die kollektive Bewe-
gung mehrerer Atome als potentieller Mechanismus fu¨r alle Traceratome. Ein gewichtiges
Argument hierfu¨r ist der gefundene kleine Isotopieeﬀektparameter. Auch wenn sich eine
Druckabha¨ngigkeit und bestrahlungsinduzierte Diﬀusion ﬁnden lassen, sprechen diese
nicht gegen dieses Modell. Die Abha¨ngigkeit des Diﬀusionskoeﬃzienten vom Druck ist
zwar erkennbar, aber weit schwa¨cher ausgepra¨gt als bei der bina¨ren Legierung oder auch
im Falle nicht-relaxierter Legierungen [158]. Eine Nutzung von delokalisierten Defekten,
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die durch Fluktuationen lokal agglomerieren, ko¨nnte den beobachteten Eﬀekt erkla¨ren.
Wenn auch große Atome wie Zirkonium bzw. Hafnium dazu in der Lage sind, mu¨ßte sich
die gleiche Druckabha¨ngigkeit ﬁnden; ansonsten blieben die unten genannten kollektiven
Verlagerungen. Die bestrahlungsinduzierte Diﬀusion beweist nur, daß Defekte zur Fort-
bewegung genutzt werden ko¨nnen, wenn sie vorhanden sind, nicht aber deren zwingende
Notwendigkeit hierfu¨r.
Wie genau sich die kollektive Bewegung der Atome abspielt, kann aus den Ergebnis-
sen nicht abgeleitet werden; alle weiteren Erkenntnisse lassen sich nur u¨ber Simulationen
gewinnen. Bei diesen sieht man, daß sich bildende Fehlstellen keine spha¨rische Form auf-
weisen, wie etwa eine Leerstelle in einem Kristallgitter, so daß ein Einzelprung dorthinein
unwahrscheinlich ist. Vielmehr ist der Prozeß ein gradueller, bei dem sich mehrere Ato-
me gleichzeitig bewegen1 [168]. Beobachtet werden zumeist kettenartige [84, 153, 168],
seltener ringartige [85], Verschiebungen einer Reihe von zumeist fu¨nf bis zehn Atomen.
Dabei ﬁndet man fu¨r bina¨ren Legierungen sowohl Reihen, die nur aus der kleineren
Komponente bestehen, als auch solche, an denen beide beteiligt sind [84]. Dieses erkla¨rt
den weiterhin meßbaren Gro¨ßeneﬀekt zwischen kleinen und großen Atomen.
Fu¨r bina¨re Legierungen ko¨nnen weitere Diﬀusionsmechanismen nicht ausgeschlossen
werden, wobei die jeweilige Gu¨ltigkeit stark von der Zusammensetzung und damit auch
von der Struktur abha¨ngen kann, z. B. in CoxZr1−x [149].
7.9 Kristallisation und Glasbildung
Unter Ru¨ckblick auf obige Ergebnisse sei im folgenden auf Grundlage der Vorstellung
nach [7] zur Bildung von Massivgla¨sern das System NixZryAlz betrachtet. In Abschnitt 4
ist auf die vorhandenen Atomgro¨ßendiﬀerenzen von 15% (Ni-Al) bzw. 12% (Al-Zr) der
Komponenten hingewiesen worden. Die daraus folgende hohe Packungsdichte manife-
stiert sich in einer deutlichen Verlangsamung der Diﬀusion, wobei wahrscheinlich nur
noch kollektive Mechanismen vorherrschend sind.
Warum nun die ho¨chste Temperaturdiﬀerenz ∆T gerade bei der Zusammensetzung
Ni25Zr60Al15 auftritt, liegt zum einen darin begru¨ndet, daß in der Na¨he die ho¨chsten
negativen Werte fu¨r die Mischungsenthalpie gefunden werden [94]. Der abgeleitete Ver-
lauf des Cowley-Ordnungsparameters (ein Maß fu¨r die chemische Nahordnung) weist ein
Maximum bei 17 at.% Nickel und 33 at.% Aluminium auf [169]. In der Umgebung von
Ni25Zr60Al15 herrscht also eine deutliche Abweichung von der statistischen Verteilung
in der Zahl der na¨chsten Nachbarn einer bestimmten Atomsorte um ein Bezugsatom
herum.
Messungen der Struktur von Ni25Zr60Al15 besta¨tigen, daß eine kurzreichweitige Ord-
nung vorliegt: die Anzahl der Zr-Al-Paare liegt nahe null im amorphen Zustand [7,100].
1
”
comparable with the wriggling motion of people in a fully packed bus“ [168]
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Mit der angebrachten Vorsicht gegenu¨ber den Simulationen in [10] zeigt sich dort eben-
falls, daß Nickel-Atome bevorzugt von Zirkonium umgeben sind. (Die dort gefundenen
Al-Al-Paare sind in Feldionenmikroskopie-Messungen allerdings nicht zu sehen [170].)
Das Phasendiagramm von NixZryAlz ist schon in Abbildung 4.4 dargestellt worden;
der Einfachheit halber sei es wiederholt, allerdings in der Orientierung der anderen
terna¨ren Diagramme, d. h. um 120◦ gedreht, Abbildung 7.1. Zwar ist dieses fu¨r eine
ho¨here Temperatur (800 ◦C) gu¨ltig; jedoch existiert zum einen keine Quelle fu¨r eine
Darstellung bei tieferen Temperaturen, zum anderen sind alle relevante Phasen einge-
zeichnet, siehe unten.
Abbildung 7.1: Phasendiagramm von NixZryAlz bei 800 ◦C
Kristalline Phasen, die in der Na¨he von Ni25Zr60Al15 liegen, sind NiZr2, Ni4Zr5Al so-
wie NiZrAl und NiZr6Al. Damit liegt die Legierung Ni25Zr60Al15 genau zwischen diesen,
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Tabelle 7.1: Diﬀusionskoeﬃzienten (in m2/s) bei der Glasu¨bergangstemperatur und der
Kristallisationstemperatur
Legierung Tracer D(Tg) D(Tx)
Ni23Zr62Al15 Co 7E-21 1E-17
Zr65Cu17.5Ni10Al7.5 Ni 5E-20 9E-17
Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 Ni 4.5E-21 1E-17
besitzt also einen mo¨glichst großen Unterschied in der Zusammensetzung im Vergleich
zu allen Phasen. Die Kristallisation von Ni25Zr60Al15 erfolgt durch Pra¨zipitation von
Ni4Zr5Al und NiZr6Al2, von denen die eine Phase Zr-Al-Paare aufweist [99]. (Die Kri-
stallstruktur von Ni4Zr5Al1 ist nicht bekannt [99, 171].) Die oben erwa¨hnten Struktur-
messungen belegen ebenfalls, daß die Anzahl der Zr-Al-Paare sich bei der Kristallisation
deutlich erho¨ht [7, 100].
Neben der anderen Anordnung unterscheidet sich z. B. die Ni-Konzentration im Aus-
gangszustand (25 bzw. 23%) signiﬁkant von denen in den kristallinen Strukturen (40%
bzw. 10%). Daraus la¨ßt sich auf eine erhebliche Umverteilung der Atome bei der Kri-
stallisation schließen.
Aus den Daten der Diﬀusionsmessungen ist ersichtlich, daß die Beweglichkeit schon
des mittelgroßen Aluminiums – bei Gleichsetzung mit der gemessenen Titan-Diﬀusion –
bei Temperaturen unterhalb der Glasu¨bergangstemperatur stark eingeschra¨nkt ist, d. h.
unter 10−20m2/s liegt.
D. h. gerade bei der Legierung Ni23Zr62Al15 ist die Diﬀusion bei der Glasu¨bergangs-
temperatur am langsamsten; nicht nur fu¨r gro¨ßere Atome, sondern auch fu¨r kleinere
wegen des Verschwindens der Gro¨ßenabha¨ngigkeit der Diﬀusion von jenen. Da es nun nur
wenige Mo¨glichkeiten gibt, kristalline Phasen zu bilden, die eine erhebliche Umordnung
der Atome bedeuten, kann diese Legierung ho¨heren Temperaturen widerstehen, ohne
zu kristallisieren, als die anderen Legierungen. Diese a¨hneln in ihrer Zusammensetzung
sta¨rker den kristallinen Phasen bzw. ko¨nnen andere Phasen bilden als es fu¨r Ni23Zr62Al15
mo¨glich ist. Z. B. entstehen bei der Kristallisation von (Zr0.64Ni0.36)1−xAlx Phasen ohne
die Beteiligung von Aluminium, d. h. Zr2Ni und ZrNi [97,98].
Die beobachtete geringe Diﬀusiongeschwindigkeit bei der Glasu¨bergangstemperatur
und eine entsprechend hohe knapp unterhalb der Kristallisationstemperatur, resultie-
rend in einer Diﬀerenz der Diﬀusionskoeﬃzienten von mehr als drei Gro¨ßenordnun-
gen, ist ebenfalls zu ﬁnden bei Legierungen mit einer ho¨heren Glasbildungstendenz als
Ni25Zr60Al15. In Tabelle 7.1 sind die Diﬀusionskoeﬃzienten bei den Temperaturen Tg
und Tx eines kleinen Tracers wie Kobalt bzw. Nickel der drei Legierungen Ni23Zr62Al15,
Zr65Cu17.5Ni10Al7.5 und Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5 aufgefu¨hrt (Nickel-Werte aus [13]).
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Die Diﬀerenz ist a¨hnlich, wobei teilweise die Diﬀusion bei der Glasu¨bergangstemperatur




In der vorliegenden Arbeit ist erstmals die Abha¨ngigkeit der Diﬀusion von der Zusam-
mensetzung in einem zu den metallischen Massivgla¨sern geho¨rigen terna¨ren System,
NixZryAlz, bestimmt worden. Im Vergleich mit der bina¨ren, konventionellen amorphen
Legierung NixZry ergab sich dabei eine Verlangsamung der Diﬀusion aller untersuch-
ten Fremdatome. Dieses ist eine Besta¨tigung der von den Entdeckern einer Vielzahl von
Massivgla¨sern postulierten Bedingung fu¨r deren Bildung.
Durch die Inbetriebnahme einer vierten Verdampfungsquelle und die Erstellung ei-
ner Software zur Steuerung der Molekularstrahlepitaxie-Anlage konnten reproduzier-
bar terna¨re Legierungen als Du¨nnschichten mit in dieser vergrabener Fremdatomschicht
hergestellt werden. Diese Probengeometrie ermo¨glichte die Untersuchung dreier weite-
rer Teilbereiche, der druckabha¨ngigen und bestrahlungsinduzierten Diﬀusion sowie des
Isotopieeﬀektes. Letzteres war, auch ohne Verwendung radioaktiver oder angereicherter
Isotope, mo¨glich durch die Wahl des Meßverfahrens zur Bestimmung der Konzentrati-
onsverteilung der Fremdatome, d. h. der Verwendung der Sekunda¨rionenmassenspektro-
metrie.
Die Kombination der Ergebnisse fu¨hrte zu der Annahme eines kollektiven Diﬀusi-
onsprozesses aller beteiligten Komponenten. Hierfu¨r spricht insbesondere der niedrige
Isotopieeﬀektparameter von E ≈0.1. Der angenommene Einzelsprungmechanismus fu¨r
kleine Atome in der bina¨ren Legierung wird durch die Zugabe von Aluminium verhin-
dert, was sich im Verschwinden des Gro¨ßeneﬀektes der Diﬀusion im Vergleich kleiner
Atome mit nur geringen Unterschieden in deren atomaren Radius a¨ußert. Große und
auch mittelgroße Atome wie Aluminium sind weiterhin deutlich langsamer als die klei-
nen Tracer.
Aus der Druckabha¨ngigkeit kann man auf eine Bewegung unter Einbezug des vorhan-
denen freien Volumens in der Legierung schließen, das durch Fluktuationen lokal agglo-
meriert. Gro¨ßere Atome diﬀundieren vermutlich nur u¨ber kettenfo¨rmige Verlagerungen
einer Reihe von etwa zehn Atomen, wie man es in molekulardynamischen Simulationen
gefunden hat. Zur U¨berpru¨fung wu¨nschenswert wa¨re die Durchfu¨hrung von Versuchen
zur Druckabha¨ngigkeit mit einem großen Fremdatom wie Hafnium.
Ein Vergleich der Diﬀusion in Ni23Zr62Al15 mit MD-Simulationen von Ni25Zr60Al15,
durchgefu¨hrt von einer anderen Arbeitsgruppe, konnte obige Annahmen u¨ber den Dif-
fusionsprozeß nicht besta¨tigen, wobei die Simulationen allerdings nicht in der Lage sind,
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die experimentellen Ergebnisse im Vergleich der Diﬀusionsgeschwindigkeit in den bina¨ren
und terna¨ren Legierungen zu reproduzieren.
Das Auftreten von bestrahlungsinduzierter Diﬀusion, das fru¨her als Beweis fu¨r einen
indirekten Diﬀusionsmechanismus gedeutet wurde, wird nur als Besta¨tigung angesehen,
daß erzeugte Defekte genutzt werden ko¨nnen, nicht aber, daß sie notwendig sind. Dage-
gen spricht die U¨bereinstimmung des Verlaufes des normalisierten Diﬀusionsparameters
in Ni50Zr50 und Ni23Zr62Al15. In diesem Zusammenhang wu¨nschenswert wa¨ren Bestrah-
lungen mit Protonen anstelle von schweren Ionen wie Krypton; dafu¨r wa¨re allerdings
eine Aba¨nderung der Probengeometrie erforderlich.
Es konnte ferner gezeigt werden, daß die Diﬀusion im Bereich der unterku¨hlten Schmel-
ze gemessen werden kann, was sich in einem Abknicken der Arrheniusgeraden a¨ußert.
Eine genauere Untersuchung in Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung ist allerdings
mit dem vorhandenen UHV-Ofen nicht durchfu¨hrbar. Fu¨r diesen Zweck ist eine kombi-
nierte RTP/UHV-Einheit ein Desiderat.
Im Vergleich mit anderen Glasbildnern zeigte sich, daß diese ebenfalls u¨ber eine kleine
Diﬀusionsgeschwindigkeit bei der Glasu¨bergangstemperatur und eine entsprechend hohe
bei der Kristallisationstemperatur verfu¨gen. Zudem fallen deren Druckabha¨ngigkeit und
Isotopieeﬀektparameter a¨hnlich aus. Daher ist die Gu¨ltigkeit des kollektiven Prozesses




[1] W. Klement, R.H. Willens, P. Duwez. Non-crystalline Structure in Solidiﬁed Gold-
Silicon Alloys. Nature, 187, 869–870, (1960).
[2] Mechanical Engineering Magazine Online. Metallic glasses bulk up. www.
memagazine.org/backissues/june98/features/metallic/metallic.html,
07.11.2001.
[3] Armacor. Liquidmetal Technologies. www.armacor.com, 05.11.2001.
[4] Honeywell. Amorphous Metals. www.electronicmaterials.com/businesses/
sem/amorph/index.htm, 25.08.2000.
[5] A.J. Drehman, A.L. Greer, D. Turnbull. Bulk formation of a metallic glass:
Pd40Ni40P20. Appl. Phys. Lett., 41, 716–718, (1982).
[6] H. Scholze. Glas Natur, Struktur und Eigenschaften. Springer-Verlag, Berlin, 1.
Auﬂ., 1988.
[7] A. Inoue. Stabilization and high strain-rate superplasticity of metallic supercooled
liquid. Mat. Sci. Eng., A267, 171–183, (1999).
[8] J. Philibert. Atom Movements - Diﬀusion and Mass Transport in Solids. Les
editions de physique, Les Ulis, 1. Auﬂ., 1991.
[9] Schwerpunktprogramm 729 der Deutschen Forschungsgemeinschaft. Unterku¨hlte
Metallschmelzen: Phasenselektion und Glasbildung. www.dlr.de/RS/AG/UK/DFG/
Homepage.html, 17.10.2001.
[10] M. Guerdane. Structure and Dynamics of Molecular-Dynamics Simulated Under-
cooled Ni-Zr-Al Melts. Dissertation, Universita¨t Go¨ttingen, 2000.
[11] I. Gutzow, J. Schmelzer. The Vitreous State. Springer-Verlag, Berlin, 1995.
[12] W.L. Johnson. Crystal-to-Glass transformation in metallic materials. Mat. Sci.
Eng., 97, 1–13, (1988).
103
Literaturverzeichnis
[13] K. Knorr. Selbstdiﬀusion in metallischen Massivgla¨sern. Dissertation, Westfa¨lische
Wilhelms-Universita¨t Mu¨nster, 1999.
[14] A. Inoue. Stabilization of metallic supercooled liquid and bulk amorphous alloys.
Acta mater., 48, 279–306, (2000).
[15] T. Heumann. Diﬀusion in Metallen. Springer Verlag, Berlin, 1992.
[16] H. Hahn, R.S. Averback, H.-M. Shyu. Diﬀusion studies in amorphous NiZr alloys
and their relevance for solid state amorphizing reactions. J. Less-Comm. Metals,
140, 345–352, (1988).
[17] K. Samwer, H. Schroder, K. Pampus. Early stages of the solid state amorphization
of crystalline layers. Mat. Sci. Eng., 97, 63–69, (1988).
[18] R.W. Cahn. Materials Science and Technology: A comprehensive treatment, volu-
me 9. VCH, Weinheim, 1. Auﬂ., 1991.
[19] W. Vogel. Das Temperaturabha¨ngigkeitsgesetz der Viskosita¨t von Flu¨ssigkeiten.
Physik. Zeitschr., 22, 645–646, (1921).
[20] G.S. Fulcher. Analysis of recent measurements of the viscosity of glasses. J. Am.
Ceram. Soc., 8, 339–345, (1925).
[21] G. Tammann, W. Hesse. Die Abha¨ngigkeit der Viscosita¨t von der Temperatur bei
unterku¨hlten Flu¨ssigkeiten. Z. anorg. allg. Chem., 156, 245–257, (1926).
[22] C.A. Angell, K.L. Ngai, G.B. McKenna, P.F. McMillan, S.W. Martin. Relaxation in
glassforming liquids and amorphous solids. J. Appl. Phys., 88, 3113–3157, (2000).
[23] X.H. Lin, W.L. Johnson. Formation of Zr-Ti-Ni-Cu Bulk Metallic Glasses. J.
Appl. Phys., 78, 6514–6519, (1995).
[24] A.J. Drehman, A.L. Greer. Kinetics of crystal nucleation and growth in
Pd40Ni40P20 glass. Acta metall., 32, 323–332, (1984).
[25] R. Willnecker, K. Wittmann, G.P. Gorler. Undercooling investigations and heat
capacity measurements on Pd-Ni-P melts. J. Non-Cryst. Solids, 156–158, 450–454,
(1993).
[26] A. Inoue, N. Nishiyama. Extremely low cooling rates of new Pd-Cu-P base amor-
phous alloys. Mat. Sci. Eng., A226-228, 401–405, (1997).
[27] W.L. Johnson. Fundamental aspects of bulk metallic glass formation in multicom-
ponent alloys. Mat. Sci. Forum, 225–227, 35–50, (1996).
104
Literaturverzeichnis
[28] T.G. Nieh, T. Mukai, C.T. Liu, J. Wadsworth. Superplastic behavior of a Zr-10Al-
5Ti-17.9Cu-14.6Ni metallic glass in the supercooled liquid region. Scripta Mater.,
40, 1021–1027, (1999).
[29] A. Inoue, T. Negishi, H.M. Kimura, T. Zhang, A.R. Yavari. High packing density of
Zr- and Pd-based bulk amorphous alloys. Mater. Trans., JIM, 39, 318–321, (1998).
[30] S.H. Zhou, F. Sommer. Calorimetric study of liquid and undercooled liquid Al-Ni-
Zr alloys. J. Non-Cryst. Solids, 250–252, 572–576, (1999).
[31] P.J. Desre´. On the eﬀect of the number of components on glass-forming ability of
alloys from the liquid state: application to the new generation of multicomponent
bulk glasses. Mater. Trans., JIM, 38, 583–588, (1997).
[32] A.L. Greer. Confusion by design. Nature, 366, 303–304, (1993).
[33] Japan Science, Technology Corporation. Inoue Superliquid Glass Project. www.
jst.go.jp/erato/project/irk_P/irk_P.html, 17.04.2001.
[34] X. Wang, I. Yoshii, A. Inoue. Bulk amorphous Co-Ni based alloys with a large
supercooled liquid region. Mater. Trans., JIM, 41, 539–542, (2000).
[35] A. Peker, W.L. Johnson. Method of forming beryllium bearing metallic glass. Pa-
tent US5368659, 29.11.1994.
[36] J. Falbe, M. Regitz, Hrsg. CD Ro¨mpp Chemie Lexikon. Thieme, Stuttgart, 9.
Auﬂ., 1995.
[37] John Wiley & Sons. High-Tech Materials Alert September 4, 1998. library-www.
larc.nasa.gov/Larc/Alerts/materials/materials980904, 15.08.2000.
[38] AlliedSignal Inc. Innovative Solutions. www.alliedsignal.com/metglas/
solution/index.htm, 18.09.1998.
[39] G. Herzer. Der große Lauschangriﬀ auf Ladendiebe. Phys. Bl., 57, 43–48, (2001).
[40] Liquidmetal Golf. Liquidmetal Golf Home. www.liquidmetalgolf.com/index.
html, 05.11.2001.
[41] Aviation Week’s Show News. Hardware. www.awgnet.com/shownews/day1/
hardwr1.htm, 18.05.2000.
[42] M. de Oliveira, W.J. Botta, A.R. Yavari. Connecting, Assemblage and Electroche-
mical Shaping of Bulk Metallic Glass. Mater. Trans., JIM, 41, 1501–1504, (2000).




[44] Research Development Assistance Scheme Recipients. www.cicc.org.sg/ciccrp/
c3ir200106.html, 15.08.2000.
[45] T.P. Shmyreva. Bulk metallic glasses produced by detonation gun spraying. In
W.L. Johnson, A. Inoue, C.T. Liu, Hrsg., Symposium Proceedings Volume 554,
Bulk Metallic Glasses, pp. 113–118, Boston, 1999. Materials Research Society.
[46] design news online. Technology Bulletin 10-19-98. www.manufacturing.net/
magazine/dn/archives/1998/dn1019.98/tech.html, 15.08.2000.
[47] U.S. Army Research Oﬃce. ARO in review 1999. www.aro.ncren.net/arorev99/
ms99.htm, 15.08.2000.
[48] W.L. Johnson. Bulk glass-forming metallic alloys: science and technology. In W.L.
Johnson, A. Inoue, C.T. Liu, Hrsg., Symposium Proceedings Volume 554, Bulk
Metallic Glasses, pp. 311–339, Boston, 1999. Materials Research Society.
[49] Liquidmetal Golf. Other implementations of the Liquidmetal alloy. www.
liquidmetalgolf.com/implementations.html, 12.11.2001.
[50] Y. Kawamura, T. Shibata, A. Inoue, T. Masumoto. Workability of the supercoo-
led liquid in the Zr65Al10Ni10Cu15 bulk metallic glass. Acta mater., 46, 253–263,
(1998).
[51] A.E. Fick. Ueber Diﬀusion. Pogg. Ann., 94, 59–86, (1855).
[52] C. Crank. The Mathematics of Diﬀusion. Clarendon Press, Oxford, 1956.
[53] H. Mehrer. Implantation of Radioisotopes at ISOLDE. phys. stat. sol. a, 104,
247–261, (1987).
[54] Landoldt-Bo¨rnstein. Diﬀusion in Solid Metals and Alloys, volume 26, New Series
III. Springer-Verlag, Berlin, 1990.
[55] A. Einstein. U¨ber die von der molekularkinetischen Theorie der Wa¨rme geforderte
Bewegung von in ruhenden Flu¨ssigkeiten suspendierten Teilchen. Ann. Phys., 322,
549, (1905).
[56] H. Mehrer. The eﬀect of pressure on diﬀusion. Def. Diﬀ. Forum, 129–130, 57–74,
(1996).
[57] R.S. Averback, H. Hahn. Radiation-enhanced diﬀusion in amorphous Ni-Zr alloys.
Phys. Rev. B, 37, 10383–10386, (1988).
[58] H. Hahn, R.S. Averback. Dependence of tracer diﬀusion on atomic size in amor-
phous Ni-Zr. Phys. Rev. B, 37, 6533–6535, (1988).
106
Literaturverzeichnis
[59] H. Nakajima, Y. Honma, K. Nonaka, K. Shiozawa, N. Nishiyama, A. Inoue, T. Ma-
sumoto. Diﬀusion of iron in Mg60Ni25Nd15 amorphous alloys with a wide super-
cooled liquid region. Mat. Sci. Eng., A179/A180, 334–336, (1994).
[60] U. Geyer, W.L. Johnson, S. Schneider, Y. Qiu, T.A. Tombrello, M.-P. Macht. Small
atom diﬀusion and breakdown of the Stokes-Einstein relation in the supercooled
liquid state of the Zr46.7Ti8.3Cu7.5Ni10Be27.5 alloy. Appl. Phys. Lett., 69, 2492–
2494, (1996).
[61] U. Geyer, S. Schneider, W.L. Johnson, Y. Qiu, T.A. Tombrello, M.-P.
Macht. Atomic diﬀusion in the Supercooled Liquid and Glassy States of the
Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 Alloy. Phys. Rev. Lett., 75, 2364–2367, (1995).
[62] Y. Qiu, U. Geyer, S. Schneider, M.-P. Macht, W.L. Johnson, T.A. Tombrello. In-
vestigation of beryllium diﬀusion in the supercooled liquid and glassy states of the
amorphous alloy Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 by high energy helium elastic scatte-
ring. Nucl. Instrum. Methods B, 117, 151–155, (1996).
[63] F. Faupel, P.W. Hu¨ppe, K. Ra¨tzke. Pressure dependence and isotope eﬀect of
self-diﬀusion in a metallic glasses. Phys. Rev. Lett., 65, 1219–1222, (1990).
[64] P.W. Hu¨ppe, F. Faupel. Isotope eﬀect of Co diﬀusion in amorphous
Co76.7Fe2Nb14.3B7. Phys. Rev. B, 46, 120–125, (1992).
[65] K. Ra¨tzke, A. Heesemann, F. Faupel. Pressure and mass dependence of diﬀusion
in metallic glasses. J. Non-Cryst. Solids, 205–207, 607–611, (1996).
[66] A. Heesemann, K. Ra¨tzke, F. Faupel, J. Hoﬀmann, K. Heinemann. Absence of
Isotope Eﬀect of Diﬀusion in a Metallic Glass. Europhys. Lett., 29, 221–226,
(1995).
[67] G. Rummel, H. Mehrer. Pressure dependence of Co diﬀusion in amorphous
Fe40Ni40B20. phys. stat. sol. b, 185, 327–334, (1994).
[68] F. Faupel, K. Ra¨tzke, P.W. Hu¨ppe. Highly cooperative and defect-assisted diﬀusion
in metallic glasses. Def. Diﬀ. Forum, 95–98, 1175–1180, (1993).
[69] H.J. Ho¨ﬂer, R.S. Averback, G. Rummel, H. Mehrer. Activation volume of diﬀusion
in amorphous NixZr1−x alloys. Phil. Mag. Lett., 66, 301–306, (1992).
[70] R.S. Averback. Defects and diﬀusion in amorphous alloys. MRS Bulletin, Nov.,
47–52, (1991).
[71] A.K. Tyagi, M.-P. Macht, V. Naundorf. Enhanced diﬀusion of nickel in ion-
irradiated FeNiB metallic glass. J. Nucl. Mater., 179–181, 1026–1029, (1991).
107
Literaturverzeichnis
[72] J. Bøttiger, K. Pampus, B. Torp. Diﬀusion during ion irradiation in amorphous
PdCuSi. Europhys. Lett., 4, 915–919, (1987).
[73] P.M. Scharwaechter. Selbstdiﬀusion in amorphen Co58Fe5Ni10Si11B16 unter dem
Einﬂuß von Protonenbestrahlung. Dissertation, Universita¨t Stuttgart, 1993.
[74] J.S. Kirkaldy, D.J. Young. Diﬀusion in the condensed state. The Institute of
Metals, London, 1987.
[75] M.H. Cohen, D. Turnbull. Molecular Transport in liquids and glasses. J. Chem.
Phys., 31, 1164–1169, (1959).
[76] D. Turnbull, M.H. Cohen. On the Free-Volume Model of the Liquid-Glass Transi-
tion. J. Chem. Phys., 52, 3038–3041, (1970).
[77] F. Faupel. Diﬀusion in Non-Crystalline metallic and organic media. phys. stat.
sol. a, 134, 9–59, (1992).
[78] F. Spaepen. Defects in amorphous metals. In R. Balian, M. Kle´man, J.P. Poirer,
Hrsg., Les Houches Lectures XXXV on Physics of Defects, pp. 133–174, Amster-
dam, 1981. North Holland Press.
[79] F. Spaepen, D. Turnbull. The activation volume of the diﬀusivity in amorphous
metals. Scripta metall., 25, 1563–1565, (1991).
[80] W. Go¨tze, L. Sjo¨gren. Relaxation processes in supercooled liquids. Rep. Prog.
Phys., 55, 241–376, (1992).
[81] L. Sjo¨gren. Temperature dependence of viscosity near the glass transition. Z. Phys.
B, 79, 5–13, (1990).
[82] J.W. Haus, K.W. Kehr. Diﬀusion in regular and disordered lattices. Phys. Rep.,
150, 263–406, (1987).
[83] H. Kronmu¨ller, W. Frank, A. Ho¨rner. Diﬀusion and structural-relaxation mecha-
nisms in metallic glasses. Mat. Sci. Eng., A133, 410–414, (1991).
[84] H. Kronmu¨ller. Atomic Transport and Relaxation in Rapidly Solidiﬁed Alloys, pp.
93–133. In Otooni [172], 1. Auﬂ., 1998.
[85] H. Teichler. Atomic dynamics in computer simulated NiZr alloys. Def. Diﬀ. Forum,
143, 717–722, (1997).
[86] C. Hausleitner, J. Hafner. Hybridized nearly-free-electron tight-binding-bond ap-




[87] W. Frank, A. Ho¨rner, P. Scharwaechter, H. Kronmu¨ller. Diﬀusion in amorphous
metallic alloys. Mat. Sci. Eng., A179/A180, 36–40, (1994).
[88] K.N. Tu, T.C. Chou. Submicron Void Formation in Amorphous NiZr Alloys. Phys.
Rev. Lett., 61, 1863–1866, (1988).
[89] W. Frank, J. Horva´th, H. Kronmu¨ller. Diﬀusion mechanisms in amorphous alloys.
Mat. Sci. Eng., 97, 415–418, (1988).
[90] E.C. Stelter, D. Lazarus. Diﬀusion and thermal stability of amorphous copper
zirconium. Phys. Rev. B, 36, 9545–9558, (1987).
[91] A. Inoue, T. Zhang, T. Masumoto. Zr-Al-Ni amorphous alloys with High Glass
Transition Temperature and Signiﬁcant Supercooled liquid region. Mater. Trans.,
JIM, 31, 177–183, (1990).
[92] A. Inoue, T. Zhang, T. Masumoto. Glass-forming ability of alloys. J. Non-Cryst.
Solids, 156–158, 473–480, (1993).
[93] A.A. Turchanin, I.A. Tomilin, A. Inoue, A.A. Zubkov. Experimental determination
of the formation enthalpies of zirconium-nickel-aluminium amorphous alloys. Mat.
Sci. Eng., A226–228, 487–490, (1997).
[94] V.T. Witusiewicz, F. Sommer. Thermodynamics of liquid Al-Ni-Zr and Al-Cu-Ni-
Zr alloys. J. Alloys Comp., 289, 152–167, (1999).
[95] A. Inoue, T. Zhang. Fabrication of Bulky Zr-Based Glassy Alloys by Suction Ca-
sting into Copper Mold. Mater. Trans., JIM, 36, 1184–1187, (1995).
[96] A. Inoue, T. Zhang. Fabrication of Bulk Glassy Zr55Al10Ni5Cu30 Alloy of 30 mm in
Diameter by a Suction Casting Method. Mater. Trans., JIM, 37, 185–187, (1996).
[97] A.K. Bhatnagar, K.W. Rhie, D.G. Naugle, A. Wolfenden, B.H. Zhang, T.O. Calla-
way, W.D. Bruton, C.-R. Hu. The eﬀect of simple metal (Al, Ga) addition on the
crystallisation and density of amorphous Zr-Ni alloys. J. Phys.: Condens. Matter,
2, 2625–2636, (1990).
[98] W.D. Bruton, T.O. Callaway, R.H. Langley, B.H. Zhang, D.G. Naugle. X-ray study
of the crystallization process in amorphous (Zr0.64Ni0.36)1−xAlx alloys. Mat. Sci.
Eng., A133, 482–485, (1991).
[99] C. Li, J. Saida, M. Matsushida, A. Inoue. Crystallization process of Zr60Ni25Al15
amorphous alloy. Materials Lett., 44, 80–86, (2000).
109
Literaturverzeichnis
[100] E. Matsubara, Y. Waseda. Structural studies of new metallic amorphous alloys
with wide supercooled liquid region (overview). Mater. Trans., JIM, 36, 883–889,
(1995).
[101] X. Sun, S. Schneider, U. Geyer, W.L. Johnson, M.-A. Nicolet. Oxidation and
crystallization of an amorphous Zr60Al15Ni25 alloy. J. Mater. Res., 11, 2738–2743,
(1996).
[102] Triwikantoro, D. Toma, M. Meuris, U. Ko¨ster. Oxidation of Zr-based metallic
glasses in air. J. Non-Cryst. Solids, 250–252, 719–723, (1999).
[103] Y. Loirat, J.L. Bocquet, Y. Limoge. Diﬀusivity of Hafnium in the amorphous alloy
Ni0.54Zr0.46. Mat. Sci. Forum, 269–272, 649–654, (1998).
[104] Y. Loirat, J.L. Bocquet, Y. Limoge. A SIMS investigation of tracer diﬀusivities in
an amorphous Ni0.54Zr0.46 alloy. J. Non-Cryst. Solids, 265, 252–264, (2000).
[105] A. Grandjean, Y. Limoge. Diﬀusion study in NixZr1−x amorphous metallic alloys.
Acta mater., 45, 1585–1598, (1997).
[106] H. Hahn, R.S. Averback, S.J. Rothman. Diﬀusivities of Ni, Zr, Au, and Cu in
amorphous Ni-Zr alloys. Phys. Rev. B, 33, 8825–8828, (1986).
[107] F.R. Ding, R.S. Averback, H. Hahn. Radiation-enhanced diﬀusion in Ni/Zr diﬀu-
sion couples. J. Appl. Phys., 64, 1785–1790, (1988).
[108] H. Teichler. Mode coupling theory and the glass transition in molecular dynamics
simulated NiZr. Phys. Rev. Lett., 76, 62–65, (1996).
[109] G. Petzow, G. Eﬀenberg. Ternary Alloys: a comprehensive compendium of evalua-
ted constitutional data and phase diagrams, volume 8. VCH, 1. Auﬂ., 1993.
[110] R. Lu¨ck, Q. Jiang, B. Predel. Speciﬁc heat investigation of the glass transition and
crystallization of amorphous NiZr2 using low heating rates. J. Non-Cryst. Solids,
117/118, 911–914, (1990).
[111] B.S. Murty, D.H. Ping, K. Hono, A. Inoue. Inﬂuence of oxygen on the crystalli-
zation behavior of Zr65Cu27.5Al7.5 and Zr66.7Cu33.3 metallic glasses. Acta mater.,
48, 3985–3996, (2000).
[112] Th. Zumkley, M.-P. Macht, V. Naundorf, J. Ru¨sing, G. Frohberg. Impurity diﬀu-
sion in ZrTiCuNiBe bulk metallic glasses. Mat. Sci. Forum, 343–346, 135–139,
(2000).




[114] U. Fecher. Untersuchung der thermischen Diﬀusion in metallischen Massivgla¨sern.
Diplomarbeit, TU Darmstadt, 1997.
[115] G.L. Weissler, R.W. Carlson. Methods of Experimental Physics, volume 14. Aca-
demic Press, New York, 1979.
[116] F. Sa¨uberlich. Untersuchung der Schichtdickenverteilung unterschiedlicher Quellen
der MBE. Vertiefungspraktikum, TU Darmstadt, Fachgebiet Du¨nne Schichten,
1999.
[117] National Instruments. LabVIEW Basics. amp.ni.com/niwc/labview/basics.
jsp?node=1381, 08.11.2001.
[118] National Instruments. GPIB. www.ni.com/gpib/, 08.11.2001.
[119] National Instruments. Measurement Hardware. www.ni.com/daq/, 08.11.2001.
[120] C. Alof. Giant Magnetoresistance Eﬀekt in durch Molekularstrahlepitaxie herge-
stellten magnetischen Schichtstrukturen. Diplomarbeit, TU Darmstadt, 1997.
[121] M.-A. Nicolet. Diﬀusion barriers in thin ﬁlms. Thin Solid Films, 52, 415–443,
(1978).
[122] R. Pretorius, J.M. Harris, M.-A. Nicolet. Reaction of thin metal ﬁlms with SiO2
substrates. Solid State Electr., 21, 667–675, (1978).
[123] N. Karpe, K. Kyllesbech Larsen, J. Bøttiger. Enhanced interdiﬀusion in amorphous
Ni-Zr thin ﬁlms under tensile strain. Phil. Mag. B, 66, 507–512, (1992).
[124] G. Rummel. Druckabha¨ngigkeit der Diﬀusion implantierter 3d-U¨bergangsmetalle in
Aluminiumeinkristallen und von Kobalt in amorphen Metall-Metalloid- und amor-
phen Metall-Metall-Legierungen. Dissertation, Westfa¨lische Wilhelms-Universita¨t
Mu¨nster, 1993.
[125] Ziegler. J. The stopping and range of ions in matter. www.srim.org, trim 90,
1990.
[126] Siemens AG. Programm Absorb. Diﬀrac AT V3.3, 1993.
[127] A. Guinier. X-Ray Diﬀraction in Crystals, Imperfect Crystals and Amorphous
Bodies. Dover Publication, New York, 2. Auﬂ., 1994.
[128] W.-K. Chu, J.W. Mayer, M.-A. Nicolet. Backscattering Spectrometry. Academic
Press, New York, 1978.
[129] H. Ortner. Methoden der Materialwissenschaft II. Vorlesungsskript, TU Darm-
stadt, 4. Auﬂ., 2000.
111
Literaturverzeichnis
[130] P.C. Zalm. Ultra shallow doping proﬁling with SIMS. Rep. Prog. Phys., 58, 1321–
1374, (1995).
[131] A. Benninghoven, F.G. Ru¨denauer, H.W. Werner. Secondary Ion Mass Spectro-
metry. John Wiley & Sons, New York, 1. Auﬂ., 1987.
[132] P. Sigmund, A. Gras-Marti. Distortion of depth proﬁles during sputtering. Nucl.
Instrum. Methods, 168, 389, (1980).
[133] H.W. Werner, H.A.M. de Grefte. Ein Massenspektrometer zur Untersuchung
Du¨nner Schichten. Vakuum-Technik, 17, 37–41, (1968).
[134] J.A. McHugh. Secondary Ion Mass Spectrometry. In A.W. Czandera, Hrsg., Me-
thods of Surface Analysis. Elsevier, 1975.
[135] K. Iltgen, C. Bendel, A. Benninghoven, E. Niehuis. Optimized time-of-ﬂight se-
condary ion mass spectroscopy depth proﬁling with a dual beam technique. J. Vac.
Sci. & Technol. A, 15, 460–464, (1997).
[136] G.N. Van Wyk, H.J. Smith. Ion Bombardment induced preferential orientation in
polycrystalline Cu targets. Rad. Eﬀ. Lett., 38, 245–247, (1978).
[137] B. Gautier, R. Prost, G. Prudon, J.C. Dupuy. Deconvolution of SIMS depth proﬁles
of boron in silicon. Surf. Interf. Anal., 24, 733–745, (1996).
[138] K. Itayama, P. Stu¨we. Mittlere Reaktionsgeschwindigkeit bei zeitlich vera¨nderlicher
Temperatur. Z. Metallkd., 65, 70–72, (1974).
[139] M. Thompson. RUMP 3.5. www.genplot.com.
[140] M. Henzler, W. Go¨pel. Oberﬂa¨chenphysik des Festko¨rpers. Teubner, 1. Auﬂ., 1994.
[141] A.G. Balogh. TU Darmstadt, Perso¨nliche Mitteilung.
[142] Y. Loirat, Y. Limoge, J.L. Bocquet. Activation parameters for tracer diﬀusion in
a Ni0.54Zr0.46 amorphous alloy. Def. Diﬀ. Forum, 194–199, 827–832, (2001).
[143] P. Fielitz, M.-P. Macht, V. Naundorf, G. Frohberg. Diﬀusion in ZrTiCuNiBe bulk
glasses at temperatures around the glass transition. J. Non-Cryst. Solids, 250–252,
674–678, (1999).
[144] A. Grandjean, P. Blanchard, Y. Limoge. Activation volume for diﬀusion in an
amorphous Ni0.54Zr0.46 alloy. Phys. Rev. Lett., 78, 697–700, (1997).
[145] V. Zo¨llmer, H. Ehmler, K. Ra¨tzke, P. Troche, F. Faupel. Isotope eﬀect of Co dif-
fusion in thin amorphous Co51Zr49 layers during structural relaxation. Europhys.
Lett., 84, 75–81, (2000).
112
Literaturverzeichnis
[146] Nils Hoﬀmann. DCA Instruments Finnland, Perso¨nliche Mitteilung.
[147] DCA Instruments. Aluminum cells for Production MBE. www.dca.co.uk/MBE/
components/aluminum_cell.shtml, 12.11.20001.
[148] EPI MBE Products Group. Product Guide 2000. EPI Europe, Manchester, 2000.
[149] A. Heesemann, V. Zo¨llmer, K. Ra¨tzke, F. Faupel. Evidence of highly collective
Co diﬀusion in the whole stability range of Co-Zr glasses. Phys. Rev. Lett., 84,
1467–1470, (2000).
[150] D.H. Ping, K. Hono, A. Inoue. Oxygen distribution in Zr-based metallic glasses.
In W.L. Johnson, A. Inoue, C.T. Liu, Hrsg., Symposium Proceedings Volume 554,
Bulk Metallic Glasses, pp. 3–8, Boston, 1999. Materials Research Society.
[151] M. Gimbel, S. Schneider, E. Spiecker, M. Seibt. Defect-enhanced solid-state amor-
phization in Zr100−xAlx/Ni thin-ﬁlm diﬀusion couples. Appl. Phys. Lett., 76, 1825–
1827, (2000).
[152] L.Q. Xing, P. Ochin. Investigation of the eﬀects of Al and Ti on the glass forming
ability of Zr-Cu-Al and Zr-Ti-Al-Cu-Ni alloys through their solidiﬁcation charac-
teristics. Acta mater., 45, 3765–3774, (1997).
[153] P. Scharwaechter, W. Frank, H. Kronmu¨ller. Diﬀusion in amorphous metallic
alloys, particularly Co58Fe5Ni10Si11B16. Z. Metallkd., 87, 885–897, (1996).
[154] K. Knorr, M.-P. Macht, K. Freitag, H. Mehrer. Self-diﬀusion in the amorphous
and supercooled liquid state of the bulk metallic glass Zr46.75Ti8.25Cu7.5Ni10Be27.5.
J. Non-Cryst. Solids, 250–252, 669–673, (1999).
[155] H. Ehmler, K. Ra¨tzke, F. Faupel. Isotope eﬀect of diﬀusion in the supercooled liquid
state of bulk metallic glasses. J. Non-Cryst. Solids, 250–252, 684–688, (1999).
[156] M. Kluge, H.R. Schober. Simulation of Diﬀusion in Amorphous Solids and Liquids.
Def. Diﬀ. Forum, 194–199, 849–854, (2001).
[157] K. Knorr, M.-P. Macht, H. Mehrer. Self-diﬀusion in bulk metallic glasses. In W.L.
Johnson, A. Inoue, C.T. Liu, Hrsg., Symposium Proceedings Volume 554, Bulk
Metallic Glasses, pp. 269–274, Boston, 1999. Materials Research Society.
[158] P. Klugkist, K. Ra¨tzke, F. Faupel, P. Troche, P. Fielitz, V. Naundorf. Structural
eﬀects on diﬀusion in metallic glasses: the pressure dependence of Ni diﬀusion in
as-quenched and relaxed Co42Zr58. Phil. Mag. Lett., 79, 827–836, (1999).
[159] P. Klugkist, K. Ra¨tzke, S. Rehders, P. Troche, F. Faupel. Activation volume of
57Co diﬀusion in amorphous Co81Zr19. Phys. Rev. Lett., 80, 3288–3291, (1998).
113
Literaturverzeichnis
[160] G. Ruitenberg, P. de Hey, F. Sommer, J. Sietsma. Pressure dependence of the free
volume in amorphous Pd40Ni40P20 and its implications for the diﬀusion process.
Mat. Sci. Eng., A226–228, 397–400, (1997).
[161] S.K. Sharma, S. Banerjee, Kuldeep, A.K. Jain. Some correlations for diﬀusion in
amorphous alloys. J. Mater. Res., 4, 603–606, (1989).
[162] S.K. Sharma, M.-P. Macht, V. Naundorf. Some correlations observed for diﬀusion
in amorphous Ti60Ni40 and Fe40Ni40B20 alloys. J. Non-Cryst. Solids, 156–158,
437–440, (1993).
[163] S.K. Sharma, F. Faupel. Correlation between eﬀective activation energy and pre-
exponential factor for diﬀusion in bulk metallic glasses. J. Mater. Res., 14, 3200–
3203, (1999).
[164] Y. Limoge, A. Grandjean. On the Correlations between Activation Enthalpies and
Entropies of Activated Processes in the Solid State. Def. Diﬀ. Forum, 143–147,
747–752, (1997).
[165] F. Faupel, H. Ehmler, C. Nagel, K. Ra¨tzke. Does the diﬀusion mechanism change
at the caloric glass transition of bulk metallic glasses? Def. Diﬀ. Forum, 194–199,
821–826, (2001).
[166] C. Nagel, K. Ra¨tzke, E. Schmidtke, F. Faupel, W. Ulfert. Positron-annihilation
studies of free-volume changes in the bulk metallic glass Zr65Al7.5Ni10Cu17.5 during
structural relaxation and at the glass transition. Phys. Rev. B, 60, 9212–9215,
(1999).
[167] C. Nagel, K. Ra¨tzke, E. Schmidtke, J. Wolﬀ, U. Geyer, F. Faupel. Free-volume
changes in the bulk metallic glass Zr46.7Ti8.3Cu7.5Ni10Be27.5 and the undercooled
liquid. Phys. Rev. B, 57, 10224–10227, (1998).
[168] L.D. van Ee, J. Sietsma, B.J. Thijsse. Cooperative motion in metallic glasses. Phil.
Mag. B, 76, 519–527, (1997).
[169] P.J. Desre´. Thermodynamics and glass forming ability from the liquid state. In
W.L. Johnson, A. Inoue, C.T. Liu, Hrsg., Symposium Proceedings Volume 554,
Bulk Metallic Glasses, pp. 51–62, Boston, 1999. Materials Research Society.
[170] M.K. Miller. Decomposition of bulk metallic glasses. Mat. Sci. Eng., A250, 133–
140, (1998).
[171] V.V. Burnashova, V.Y. Markiv. A Study of the Zr-Ni-Al System. Vest. Lvov. Univ.
(Khim.), 11, 34–37, (1969).
114
Literaturverzeichnis






• Herrn Prof. H. Hahn fu¨r die Mo¨glichkeit zur Durchfu¨hrung dieser Arbeit
• Herrn Prof. H.M. Ortner fu¨r die Gewa¨hrung umfangreicher Meßzeit an der im
Fachgebiet Chemische Analytik vorhandenen SIMS
• Herrn Prof. R.S. Averback, University of Illinois at Urbana-Champaign, fu¨r die
Bestrahlungsexperimente
• Herrn Prof. H. Mehrer, WWU Mu¨nster, fu¨r die Nutzungsmo¨glichkeit der Hoch-
druckapparatur am Physikalischen Institut und Dr. K. Knorr fu¨r die Durchfu¨hrung
der druckabha¨ngigen Diﬀusionsversuche
• Herrn Dr. M. Gastel, Nokia Deutschland, fu¨r die Betreuung und die Einarbeitung
an der SIMS
• Frau Dipl.Chem. A. Berendes, Universita¨t Frankfurt, fu¨r die Durchfu¨hrung der
RTP-Experimente
• Herrn Dr. R. Nagel fu¨r die RBS-Untersuchungen und die vorbereitenden Bestrah-
lungsexperimente an der GSI
• Herrn Dr. Dr. A.G. Balogh fu¨r einige RBS-Untersuchungen
• Herrn Dr. S. Gunst fu¨r die AFM-Messungen
• Frau Dipl.Ing. U. Fecher fu¨r die Vorarbeiten zu diesem Thema im Rahmen ihrer
Diplomarbeit
• Herrn Dipl.Phys. O. Lauscher, Universita¨t Mainz, fu¨r Feinheiten LATEX betreﬀend
• Herrn Dr. M.-P. Macht, HMI Berlin, fu¨r die Herstellung der Legierungen
• Herrn Dr. J. Bro¨tz fu¨r einige XRD-Messungen
• den Technikern Frau D. Berres und Herrn J. Schreeck, sowie den Mitarbeitern der
Feinmechanischen Werkstatt
• den Mitarbeitern der Fachgebiete Du¨nne Schichten und Chemische Analytik
116
